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RESUMEN 
 
Actualmente  existe  una  creciente  demanda  de  nuevos  biomateriales 
motivada por  factores  tan diversos  como  el  aumento de  la  esperanza de  vida 
media  o  los  numerosos  accidentes  de  circulación.  El  uso  de  estas  piezas 
artificiales  no  sólo  implica  un  impacto  en  la  salud  y  la  calidad  de  vida  de  la 
población, también supone un impacto en la economía de los países, por lo que 
es necesario que estos materiales sean totalmente fiables en su función y viables 
desde un punto de vista económico. 
En  el  campo  de  las  biocerámicas,  la  hidroxiapatita  presenta  buenas 
propiedades  como  biomaterial,  tales  como  biocompatibilidad,  bioactividad, 
osteoconductividad y buena unión directa al hueso. Además, al ser el compuesto 
más  parecido  al  componente  mineral  de  los  huesos,  es  un  candidato  muy 
interesante para el desarrollo de nuevos biocompuestos. 
El objetivo  final de esta Tesis Doctoral es  la obtención de biomateriales 
compuestos  a  partir  de  una  fase  de  hidroxiapatito,  mejorando  diferentes 
funcionalidades para aplicaciones específicas como las propiedades mecánicas, la 
biosolubilidad y su actividad biocida. 
Para  llevar  a  cabo  este  trabajo,  se  ha  puesto  a  punto  un  proceso  de 
síntesis de hidroxiapatito puro y nanométrico para ser utilizado como matriz en 
el  diseño  de  los  distintos  composites  biocompatibles,  el  cual  es  aplicable  a  la 
fabricación de otros fosfatos cálcicos. 
En  cuanto  a  los  composites estudiados, éstos  se pueden dividir en  tres 
grandes grupos: 
? Nanocomposites Hidroxiapatito‐alúmina. Se ha estudiado la influencia de 
diferentes métodos de  sinterización  sobre  la  composición  de  fases  y  la 
densidad  final  del  material.  Se  han  conseguido  materiales  de 
hidroxiapatita  reforzados  con  nanopartículas  de  alúmina,  que  exhiben 
una resistencia a la fractura en compresión más de dos veces superior al 
fosfato cálcico puro. 
VIII                                                                                                                                                                                                 RESUMEN 
? Nanocomposites  Hidroxiapatito‐TCP.  Se  han  obtenido  estructuras 
tridimensionales  con  macroporosidad  controlada  mediante  el 
conformado por robocasting. Se ha estudiado  la  influencia de diferentes 
parámetros experimentales en  la  reactividad del sistema. Por otro  lado, 
se ha  conseguido obtener muestras  completamente densas evitando  la 
reacción  entre  los  fosfatos  cálcicos,  gracias  a  la  sinterización mediante 
descarga de plasma (SPS). 
? Nanocomposites Hidroxiapatito‐Plata. Se ha puesto a punto un método 
para  la  funcionalización  superficial  de  los  nanopolvos  de  hidroxiapatita 
con nanopartículas de plata con diámetros  inferiores a 20 nm,  lo que  le 
ha  proporcionado  propiedades  bactericidas.  Esta  característica  es muy 
interesante, si se tiene en cuenta que uno de  los mayores problemas de 
rechazo de  los biomateriales, es  la  aparición de  infecciones durante  su 
implantación. 
 
 
ABSTRACT                                                                                                                                                                                                 IX 
ABSTRACT 
 
New biomaterials for artificial implants are a growing demand motivated 
by a wide diversity of reasons. Among them, there is the increase in average life 
expectancy, which  affects older people, or  the  frequent  road  accidents, which 
can  involve  people  of  any  range  of  ages.  The  use  of  these  artificial  implants 
involves not only an  impact on health and quality of  life of the population, but 
also  has  repercussions  on  the  national  economies.  Therefore,  it  is mandatory 
that  these  materials  were  fully  reliable  and,  moreover,  feasible  from  an 
economic point of view. 
In  the  field  of  the  bioceramics,  hydroxyapatite  presents  excellent 
properties  as  a  biomaterial,  such  as  biocompatibility,  bioactivity, 
osteoconductivity  or  a  good  direct  binding  to  bone.  In  addition,  it  is  a  very 
interesting candidate for the development of new biocomposites because of  its 
composition being similar to the mineral component of bone. 
The main goal of this Thesis  is to obtain different composite biomaterials based 
on  hydroxyapatite  with  improved  features,  such  as  mechanical  properties, 
biosolubility or biocide activity, suitable for specific applications. 
To  carry  out  this  work,  a  synthesis  route  of  pure  and  nanometric 
hydroxyapatite has been optimized. Subsequently, the hydroxyapatite has been 
used  as  a  matrix  in  the  design  of  the  different  biocompatible  composites. 
Moreover, this synthesis route has been proved to be also valid for the synthesis 
of other calcium phosphates. 
The biocomposites presented in this work can be divided into three main 
groups: 
? Hydroxyapatite‐alumina  nanocomposites.  The  influence  of  different 
sintering methods  on  the  phase  composition  and  density  of  the  final 
material  has  been  studied.  Hydroxyapatite  reinforced  with  alumina 
nanoparticles,  which  exhibit  a  fracture  compression  resistance  up  to 
twice higher than pure calcium phosphates, has been prepared. 
X                                                                                                                                                                                               ABSTRACT 
? Hydroxyapatite/β‐tricalcium  phosphate  nanocomposites.  Three‐
dimensional structures with controlled macropororsity were processed by 
robocasting. The  influence of different experimental parameters on  the 
reactivity of both components has been studied. On the other hand, fully 
dense  samples  have  been  obtained  by  Spark  Plasma  Sintering  (SPS), 
avoiding the reaction between calcium phosphates. 
? Hydroxyapatite‐silver  nanocomposites.  A  method  for  the  surface 
functionalization  of  hydroxyapatite  nanopowders  with  silver 
nanoparticles  less  than 20 nm  in  size has been developed. These  silver 
nanoparticles  provide  the  material  with  bactericidal  properties.  This 
feature is very interesting considering that one of the major problems of 
biomaterials is the failure due to infections during implantation. 
 
 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
1  
Capítulo 1. 
INTRODUCCIÓN 
Capítulo 1: Introducción                                                                                                                              3 
 
1.1 PROPÓSITO. 
Gracias  a  los  biomateriales,  hoy  en  día  es  posible  sustituir  numerosas 
partes del  cuerpo humano. Una opción que predomina actualmente es utilizar 
tejido  donante  (autoinjertos  y  aloinjertos),  pero  a  pesar  de  su  buena 
biocompatibilidad,  son  materiales  que  tienen  claras  desventajas  frente  a  los 
materiales  artificiales  como  su  coste,  escasez  o  el  riesgo  de  transmitir 
enfermedades. Es por ello que hoy en día se están  llevando a cabo numerosos 
estudios para desarrollar biomateriales cada vez más similares al tejido humano. 
En  este  contexto,  los materiales  biocerámicos  tienen  un  gran  atractivo  como 
implantes  para  tejido  óseo  y  dental  gracias  a  su  gran  biocompatibilidad, 
composición química, propiedades mecánicas, etc. 
A  la  hora  de  sustituir  o  reparar  un  hueso,  no  existe  el  “biomaterial 
perfecto”, ya que el hueso es un material complejo con una estructura jerárquica 
de  hasta  ocho  niveles.  Una  opción  en  el  desarrollo  de  biomateriales  para 
sustitución y relleno óseos son los materiales nanocompuestos, que mediante el 
control  de  la  composición  de  fases  y  de  su  nanoestructura,  permitan  diseñar 
materiales  que  junto  con  la  característica  de  biocompatibilidad,  presenten  las 
propiedades  estructurales  y  funcionales  que  se  requieren  en  este  campo.  La 
nanoestructura de estos materiales pretendería asemejarse lo máximo posible a 
la del hueso, para favorecer su integración con el tejido natural. El hidroxiapatito 
(HA, Ca10(PO4)6(OH)2) es una biocerámica de  fosfato de  calcio muy  interesante 
para  las aplicaciones médicas gracias a su similitud con  la fase  inorgánica de  los 
huesos. El mayor inconveniente de este material son sus propiedades mecánicas, 
por lo que su combinación con otras fases, o la aplicación de novedosas técnicas 
de  conformado  y  sinterización  que  puedan  conducir  a  la  mejora  de  sus 
propiedades  mecánicas  sin  mermar  su  bioactividad,  es  una  posibilidad  muy 
atractiva. De entre  todos  los biomateriales que se podrían combinar con el HA 
para mejorar sus propiedades mecánicas, la alúmina es un material cerámico que 
se caracteriza por su excelente biocompatibilidad y dureza. Así pues, un material 
compuesto HA‐alúmina tendría gran potencial en el campo de la sustitución ósea 
gracias a la combinación de las propiedades de las dos fases. 
Sin  embargo,  las  demandas  que  se  exigen  a  los  biomateriales  en  la 
actualidad están evolucionando de la función meramente estructural, para la que 
sería  suficiente el  carácter bioinerte del material, a un papel más activo, en el 
que  su  interacción  con  el  tejido  biológico  es  fundamental.  Se  habla  de 
biomateriales de tercera generación, los cuales son bioactivos, siendo posible su 
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bioabsorción por parte del organismo a  la vez que se  restablece el  tejido. Este 
tipo  de  materiales  serían  perfectos  para  la  construcción  de  estructuras 
tridimensionales en  ingeniería de tejidos, y especialmente para  la regeneración 
ósea.  La  combinación  del  HA  con  un  material  bioabsorbible  como  es,  por 
ejemplo, el  fosfato  tricálcico  (TCP, “tricalcium phosphate”) permitiría conseguir 
una cerámica bifásica en la que el TCP se acabaría sustituyendo por nuevo hueso 
mientras el HA garantiza la consistencia del componente. 
Por último, y no menos  importante, cabe destacar  la  trascendencia que 
está  adquiriendo  dentro  del  campo  de  la  sustitución  ósea  el  problema  que 
suponen  las  infecciones. Cuando se  implanta un material, una de  las causas de 
fallo más  frecuente  es  la  aparición  de  infecciones  en  los  tejidos  colindantes, 
siendo  la  principal  causa  de  las  intervenciones  de  revisión.  Aunque  existen 
métodos  que  se  utilizan  de  manera  convencional,  como  la  liberación  de 
antibióticos, éstos no siempre son eficaces. Una alternativa sería incorporar en el 
propio biomaterial de  sustitución una  fase que  le otorgue  cierta  funcionalidad 
biocida.  La  solución  puede  venir  de  mano  de  la  nanotecnología.  Así,  hay 
diferentes  tipos  de  partículas metálicas  que,  en  tamaños  del  orden  de  unos 
pocos nanómetros, exhiben actividad frente a distintos microorganismos, por  lo 
que  su  fijación  sobre  fases bioactivas, permitiría  favorecer  la  regeneración del 
tejido  óseo  colindante  a  los  implantes  evitando  el  crecimiento  del microfilm 
bacteriano. 
Esta Tesis se ha enmarcado dentro del contexto de los biomateriales para 
sustitución  y  relleno  óseo.  Se  ha  trabajado  en  el  diseño  de  materiales 
compuestos basados en una fase de hidroxiapatito, desde  la síntesis del fosfato 
cálcico a su combinación en diferentes compuestos en  función de  la aplicación 
deseada. Los materiales preparados buscan dar solución a tres aspectos críticos 
de cualquier componente destinado a ser utilizado en  la sustitución de  tejidos: 
tener  las prestaciones mecánicas necesarias para cumplir su función a  la espera 
de  la  colonización  por  parte  del  organismo  receptor,  exhibir  el  diseño 
tridimensional y la capacidad de bioabsorción que les hagan servir como plantilla 
para  el  crecimiento  de  nuevo  tejido  óseo  y  evitar  la  aparición  de  infecciones 
durante la implantación. 
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1.2 DEMANDA DE NUEVOS BIOMATERIALES. 
Hoy  en  día,  gracias  a  los  avances  tanto  en  medicina  como  en  la 
investigación de nuevos materiales, es posible la reconstrucción y sustitución de 
numerosas partes del cuerpo. En la Figura 1.1 se recogen algunas de las múltiples 
posibilidades. 
 
Figura 1.1. Partes del cuerpo que se pueden sustituir gracias al desarrollo de distintos 
biomateriales. 
A lo largo de los últimos siglos está ocurriendo en el mundo una evolución 
de  los  sistemas  demográficos  conocida  como  “Transición  demográfica”  [1].  El 
aumento  de  la  esperanza  de  vida  en  todo  el  mundo  se  refleja  en  un 
envejecimiento  de  la  población,  especialmente  en  países  desarrollados.  Según 
estudios demográficos de Naciones Unidas [2], sólo en España se prevé que en el 
año 2.050 el porcentaje de la población con más de 65 años supere el 30% de la 
población del país (Figura 1.2) siendo mayor el número de personas mayores de 
60 años que de niños menores de 15. 
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Figura 1.2. Esperanza de vida en España (1975‐2005) [3] y evolución del porcentaje de la 
población mayor de 65 años. 
Junto con el envejecimiento de la población se produce un aumento de la 
incidencia  de  patologías  del  sistema  músculo‐esquelético,  representando  las 
enfermedades relacionadas con este sistema la causa más común de incapacidad 
física  y  afectan  a  cientos  de  millones  de  personas  en  todo  el  mundo.  La 
degradación  de  las  propiedades  de  los  tejidos  asociadas  a  traumas  y 
enfermedades relacionadas o no con el envejecimiento, hace necesario el uso de 
materiales biomédicos para reemplazar o reparar dichos tejidos [4], persiguiendo 
aumentar la calidad de vida y reducir costes en la atención sanitaria. 
El  envejecimiento  masivo  de  la  población  empieza  a  tener  serias 
consecuencias  y  repercusiones  tanto  económicas  como  sociales  y  sanitarias. 
Actualmente,  se  han  desarrollado  alrededor  de  2.700  tipos  de  dispositivos 
médicos considerados como biomateriales. Sólo en Estados Unidos se estima que 
se implantan unos 3 millones de prótesis anuales, generando un mercado de más 
de 100 millones de dólares. En Europa, se  implantan anualmente alrededor de 
40.000  prótesis  cardíacas  y  275.000  prótesis  de  cadera,  siendo  de  fabricación 
europea sólo el 15%. Se pronostica que el aumento del uso de prótesis crecerá a 
un ritmo de un 6% anual, con un incremento de los costes asociados de un 10%.  
Al  gasto  anual  en  implantes  dentales,  de  cadera  y  rodilla  y  otros 
dispositivos  de  reconstrucción  del  cuerpo  hay  que  añadirle  el  tiempo  de  vida 
limitado  de  los  implantes,  responsable  de  que  el  25%  de  las  operaciones  de 
prótesis  sean  revisiones  o  reemplazos  de  piezas  anteriores,  debido  al  fallo 
prematuro como producto del desgaste de  las piezas  [5]. Así pues,  la situación 
mencionada  plantea  la  necesidad  de  desarrollar  nuevos  materiales  para  la 
regeneración y reparación de defectos óseos.  
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Dentro  del  mercado  de  las  aplicaciones  biomédicas  se  formulan  tres 
importantes  cuestiones  para  cada  nuevo  producto:  ¿Qué  calidad  de  vida 
proporcionará?,  ¿cuánto  durará?  y  ¿cuál  es  su  precio?,  ya  que  el  mercado 
mundial de  los biomateriales se estima superior a 1.000 millones de euros, con 
una  tasa anual de  crecimiento del 7.7%. Con esto  se puede afirmar que es un 
área  de  alto  interés  económico  para  materiales  que  puedan  presentar  la 
funcionalidad requerida junto con una viabilidad económica. 
1.2.1 Biomateriales: concepto, evolución y aplicaciones. 
Existen diversas definiciones de biomaterial que han ido cambiando para 
adaptarse al desarrollo  y aplicación de materiales de distinta naturaleza. En  la 
Conferencia de Chester de  la Sociedad Europea de Biomateriales en 1986 [6] se 
definió  un  biomaterial  como  aquel  material  no  vivo  utilizado  en  un  aparato 
médico y concebido para interactuar con sistemas biológicos, pero no incluye los 
materiales  producto  de  la  ingeniería  de  tejidos.  En  1987,  en  la  Conferencia 
Internacional sobre Biomateriales se redefinió como un material diseñado para 
una función biológica específica. 
Además de  las múltiples definiciones existentes,  la manera más efectiva 
de  entender  lo  que  es  un  biomaterial  es  a  través  del  análisis  de  los 
requerimientos  que  debe  cumplir  para  ser  aplicado  satisfactoriamente.  En  el 
caso particular de aquellos materiales empleados en sustituciones y rellenos de 
huesos es de  vital  importancia  tener en  consideración  las  características  tanto 
mecánicas como biológicas del tejido a reparar. 
En  los  años  60  y  70  ocurrió  el máximo  desarrollo  de  los  biomateriales 
conocidos como de primera generación. El objetivo era conseguir materiales con 
propiedades  físicas  similares  a  las  del  tejido  a  reemplazar  minimizando  las 
reacciones con tejidos circundantes (materiales  inertes). La segunda generación 
de  biomateriales  aparece  en  los  años  80,  con  el  objetivo  de  inducir  de  forma 
controlada una reacción por parte del tejido vivo (materiales bioactivos) [7]. En la 
actualidad  se  está  desarrollando  la  tercera  generación  de  biomateriales,  los 
cuales, en  su diseño, buscan  interactuar  con el  tejido de  forma específica  con 
estímulos  a nivel  celular  y molecular. Estos materiales exhiben  conjuntamente 
las propiedades de bioabsorción y bioactividad. De este modo, la ciencia intenta 
aproximarse  cada  vez  más  a  lo  que  sería  un  biomaterial  ideal.  Las  tres 
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generaciones de biomateriales aparecen  representadas en  la Figura 1.3 para el 
caso de sustitutos óseos. 
 
Figura 1.3. Distintas generaciones de biomateriales en el caso del tejido óseo. 
Dentro de este contexto, la ciencia de materiales, en combinación con la 
medicina  regenerativa,  juega  un  papel  fundamental  en  el  desarrollo  de 
materiales  para  la  elaboración  de  implantes  duraderos  y  la  regeneración  de 
tejidos [8].  
La colaboración interdisciplinaria de biólogos, físicos, médicos, ingenieros, 
químicos y profesionales de otras áreas ha  sido el principal motor para que  la 
aplicación de los materiales en el campo de la medicina haya experimentado una 
importante evolución durante las últimas décadas (Figura 1.4). 
 
Figura 1.4. Disciplinas que participan en la ciencia e ingeniería de los biomateriales. 
Desde el punto de vista de la función, los biomateriales se pueden utilizar 
para: 
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? Sustituir una parte dañada, enferma o desgastada de la anatomía, por 
ejemplo, las sustituciones totales de articulaciones. 
? Simular una parte ausente de la anatomía, tales como prótesis faciales 
o mamarias (el término prótesis se utiliza para describir todos aquellos 
implantes que corresponden a estas dos categorías). 
? Ayudar en el proceso de curación de un  tejido,  incluyendo  las placas 
para  fracturas  óseas,  los  injertos  temporales  para  el  tratamiento  de 
quemaduras y los adhesivos quirúrgicos. 
? Corregir alguna deformidad ya sea congénita, traumática o patológica 
como, por ejemplo, las placas espinales. 
? Rectificar  el  modo  de  operación  de  un  determinado  órgano,  tales 
como marcapasos o cristalinos oculares. 
? Suministro  de  medicamentos  de  forma  controlada,  liberando  el 
medicamento sólo y con un nivel de fármaco variable. 
Como  en  el  caso  del  término  biomaterial,  se  pueden  encontrar  en  la 
literatura varias definiciones de biocompatibilidad, la mayoría con una ilustración 
acertada del concepto. La idea principal de biocompatibilidad está expresada de 
manera precisa en  la definición  consensuada en  la  conferencia de Chester  [6], 
estableciendo  que  biocompatibilidad  es  la  capacidad  de  un  material  de  ser 
utilizado  en  una  aplicación  específica  con  una  respuesta  apropiada  del  tejido 
receptor.  Esta definición queda  adecuadamente  complementada  con  la norma 
ISO10993‐1 [9] en la cual se presentan las pautas para la evaluación sistemática 
in vivo de un material del cual se quiere saber su biocompatibilidad. 
Otro  requerimiento  crucial  que  se  exige  a  los  biomateriales  es  la 
bioactividad.  Esta propiedad  se define  como  la  capacidad de un material para 
inducir, estimular, provocar o modular una acción biológica definida en el tejido 
receptor.  Así,  un  material  bioactivo  es  aquél  que  posibilita  una  respuesta 
biológica  específica  en  su  interfaz  con  los  tejidos,  favoreciendo  el  enlace  de 
ambos  [10].  Existe  un  Índice  de  Bioactividad  (IB)  definido  por  Hench  en  1988 
como  el  tiempo  necesario  para  que  el  50  %  de  la  superficie  de  un material 
implantado se una al hueso [11]. Se calcula mediante la Ecuación 1.1, donde t se 
expresa en días.  Según  el  tipo de biomaterial,  se  representa  como muestra  la 
Figura 1.5. 
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Figura 1.5. Tiempo de implantación para distintas biocerámicas: (a) velocidad relativa de 
la bioactividad, (b) Porcentaje de hueso formado en la interfase de un implante en 
function del tiempo [12]. 
1.2.2 El hueso. 
El  hueso  es  un  tejido  especializado,  cuya  composición,  organización  y 
dinámica  le permiten aportar una función mecánica de sostén y participar en  la 
homeostasis  mineral.  Está  formado  por  una  matriz  mineralizada  que  incluye 
distintos  tipos  celulares,  lo  que  le  confiere  una  gran  dureza  y  resistencia.  Las 
fuerzas que actúan sobre el tejido óseo modifican permanentemente su forma, 
de tal manera que la presión condiciona su reabsorción y la tensión da lugar a la 
neoformación ósea. 
El hueso posee una resistencia a la tensión similar a la del hierro pero es 
tres  veces  más  ligero  y  diez  veces  más  flexible  [13].  Además,  sirve  de 
suministrador  de  calcio,  fósforo  y  otros  iones.  La  fase  inorgánica  o  mineral 
representa entre un 60 y un 70% en peso del tejido óseo; contiene además entre 
un  5  y  un  8%  de  agua  y  el  resto  está  constituido  por  la  matriz  orgánica 
compuesta  en  un  90%  por  colágeno  y  un  5‐8%  por  otras  proteínas  [14].  Hay 
distintos  tipos de  tejidos óseos, dependiendo de  la madurez del hueso y de su 
estructura macroscópica. Los huesos del esqueleto presentan formas y tamaños 
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diferentes, pero su estructura macroscópica es común, presentando dos partes 
diferenciadas (Figura 1.6).  
Figura 1.6. Esquema de distintos tipos de tejido óseo. 
Según  su  estructura  macroscópica  (Figura  1.6  y  Figura  1.7)  se  puede 
hablar de:  
? Hueso  compacto  (cortical), aparece en  la  zona más externa  (80% del 
volumen total de hueso, Figura 1.7), forma una capa densa protectora 
alrededor de  todos  los huesos. Está  formado por una  serie de  capas 
cilíndricas superpuestas. Los vasos sanguíneos y nervios lo atraviesan a 
través  de  los  canales  Harvesianos,  rodeados  por  lamelas  donde  se 
encuentran  los  osteocitos  que  están  embebidos  en  la  matriz  ósea 
mineralizada. 
? Hueso  trabecular  (esponjoso),  se  sitúa debajo de  la capa compacta y 
tiene forma de malla con una porosidad interconectada de entre un 50 
y  un  90%  (20%  del  volumen  total  de  hueso)  [15].  En  su  interior  se 
alberga  la cavidad medular central. Los huesos  largos  (por ejemplo el 
fémur)  tienen una diáfisis  (caña) y una epífisis  (cabeza) unidas por  la 
zona de crecimiento del hueso. 
Según el grado de madurez, el tejido óseo se clasifica en fibrilar y laminar. 
El  hueso  fibrilar  está  considerado  como  un  hueso  inmaduro  o  primitivo  y 
normalmente se encuentra en  los embriones y recién nacidos. El hueso  laminar 
se comienza a  formar un mes después del nacimiento y  las  fibras de  colágeno 
están  organizadas  y  orientadas,  confiriéndole  propiedades  anisotrópicas;  su 
comportamiento mecánico depende de  la orientación de  las  fuerzas aplicadas, 
teniendo  la mayor  resistencia  en  dirección  paralela  al  eje  longitudinal  de  las 
fibras de colágeno. 
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Figura 1.7. Estructura del hueso cortical o compacto [16]. 
Las  propiedades  físicas  y  físico‐químicas  de  las  sustancias  orgánicas  e 
inorgánicas  que  forman  el  hueso  juegan  un  papel  considerable  en  su 
funcionamiento.  En  la  Tabla  1.1  se  recogen  algunas  de  las  principales 
propiedades mecánicas de los huesos. 
Tabla 1.1. Propiedades mecánicas del hueso [17‐19]. 
  Longitudinal  Transversal 
Resistencia a tracción (MPa)  78‐151  51‐56 
Resistencia a compresión (MPa)  131‐224  106‐133 
Módulo de Young (GPa)  17‐20  6‐13 
Resistencia a cizalladura (MPa)  53‐70 
Módulo a cizalladura (GPa)  3.3 
 
Por  tanto, un material  candidato para el  reemplazo de hueso debe  ser 
resistente a la corrosión en el ambiente fisiológico, biocompatible, bioadherente 
(crecimiento  de  hueso  en  contacto),  biofuncional  (propiedades  mecánicas 
adecuadas, especialmente, resistencia a fatiga y módulo de Young cercano al del 
hueso), conformable y disponible [20]. Es  indispensable una  interacción positiva 
o, al menos, que no sea nociva para el  tejido circundante y, por  tanto, para el 
resto  del  organismo,  permitiendo  de  esta  manera  que  el  material  sea 
biocompatible. 
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1.2.3 Clasificación biomateriales. 
En  la naturaleza existen numerosos biomateriales que se pueden utilizar 
para  sustitución  de  tejidos.  Suelen  estar  compuestos  tanto  de  fases  orgánicas 
como  inorgánicas,  adoptando  formas  organizadas  y  fascinantes  estructuras  y 
aspectos.  Estos  materiales  son  sustancias  puras  o  combinaciones  de  éstas, 
clasificadas  en  función  de  su  origen  en  naturales  o  biológicos  y  sintéticos  o 
artificiales (Figura 1.8). Constituyen un conjunto o parte de un sistema y pueden 
aumentar o reemplazar a algún tejido, órgano o función del organismo [21]. Los 
biomateriales  deben  cumplir  con  las  condiciones  de  partida  de  ser 
biocompatibles  y  asegurar  una  determinada  vida media. A  su  vez,  tienen  que 
aportar  las  prestaciones  específicas  que  requiera  la  aplicación  a  que  vayan 
destinados. 
 
 
Figura 1.8. Clasificación de biomateriales en función de su naturaleza. 
 
Los  biomateriales  también  se  pueden  clasificar  según  la  reacción  que 
provocan en el tejido con el que están en contacto. En  la Tabla 1.2 se resumen 
los distintos tipos de respuestas: 
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Tabla 1.2. Tipos de respuestas del tejido al implante [22]. 
Tipo de material implantado  Respuesta 
Material tóxico  El tejido circundante muere. 
Material no‐tóxico y biológicamente 
inactivo (casi inerte) 
Formación de un tejido fibroso de espesor 
variable alrededor del implante. 
Material no‐tóxico y biológicamente 
activo (bioactivo) 
Formación de un enlace interfacial tejido‐
implante. 
Material no‐tóxico y se disuelve 
(reabsorbilble) 
El tejido circundante reemplaza al implante 
progresivamente. 
 
1.2.4 Biomateriales para sustitución ósea. 
A  la  hora  de  elegir materiales  para  reemplazo  de  huesos  o  relleno  de 
defectos óseos es necesario un compromiso entre los requisitos mecánicos y las 
“biopropiedades”  del material.  Hay  una  serie  de  requisitos  que  harían  de  un 
biomaterial un candidato ideal para utilizarlo en este campo [23‐25]: 
? Biocompatible, no carcinógeno y no inmunológico. 
? Mostrar propiedades osteogénicas. 
? No contaminante. 
? Osteoinductivo. 
? Capaz de proporcionar soporte estructural y que no se deforme. 
? Disponibilidad en las cantidades necesarias.  
? Fácil de esterilizar, que no se degrade o altere después del proceso de 
esterilización. 
? Fácil de usar en clínica. 
? Adecuada proporción coste‐beneficio. 
? Respuesta biológica consistente y predecible. 
? Reemplazable  por  tejidos  vivos.  El  material  debería  permitir  el 
crecimiento  del  hueso  y  su  reabsorción  en  el  tiempo  cuando  es 
sustituido por nuevo tejido óseo. 
Las  soluciones  que  se  proponen  hoy  en  día,  y  que  cumplen  tales 
requisitos  son  injertos  óseos,  materiales  metálicos  y  biocerámicas.  A 
continuación se detalla cada una de estas alternativas. 
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1.2.4.1 Injertos óseos. 
El material  preferido  para  el  tratamiento  de  los  defectos  óseos  es  el 
propio  tejido  óseo,  ya  sea  proveniente  del  paciente  o  bien  de  un  individuo 
donante,  sin  embargo,  tiene  como  limitaciones  la  reducida  cantidad  de  tejido 
óseo  disponible  y  la  potencial morbilidad  de  los  sitios  donantes  [26‐28].En  la 
Tabla 1.3 se recogen los principales tipos de injerto. 
Tabla 1.3. Principales tipos de injerto para tejido óseo. 
Tipo de injerto  Descripción  Ejemplos 
Autoinjertos 
Trasplante de tejido de un punto 
a otro del mismo individuo. 
Hueso del paciente 
Aloinjertos 
Trasplante de tejidos entre 
individuos de la misma especie. 
Hueso esponjoso ilíaco 
congelado, hueso 
desmineralizado seco 
congelado 
Xenoinjertos 
Trasplante de tejidos entre dos 
especies diferentes. 
Hueso bovino 
Aloplásticos  Materiales sintéticos 
Polímeros, biocerámicos, 
biovidrios 
 
Los autoinjertos o injertos autólogos se extraen de una parte determinada 
del  cuerpo  y  se  transfieren  a  otra  diferente.  Presentan  las  ventajas  de  que  la 
histocompatibilidad es total, no hay transferencia de enfermedades y presentan 
propiedades osteogénicas (células osteoblásticas derivadas de  la médula ósea y 
células preosteoblásticas precursoras), osteoinductivas  (proteínas no  colágenas 
de  la  matriz  ósea,  incluyendo  factores  de  crecimiento)  y  osteoconductivas 
(mineral  óseo  y  colágeno).  El  principal  inconveniente  de  estos  injertos  es  la 
cantidad  limitada de  injerto, riesgo de morbilidad postquirúrgica significativa en 
la zona donadora (hasta 30%), infección, hemorragia y molestias derivadas de la 
extracción. También  implica mayor tiempo quirúrgico y un coste adicional  [29]. 
Estos problemas llevaron al desarrollo de los aloinjertos [30], los cuales se toman 
de  otro  individuo  de  la misma  especie  pero  genéticamente  diferente.  Pueden 
provenir tanto de un donante directo como de un banco de hueso. Al no poseer 
células  vivas,  la  formación  ósea  es  lenta  y  se  pierde  volumen  apreciable  si  se 
compara  con  el  injerto  autólogo.  En  el  caso  de  los  xenoinjertos  el material  es 
obtenido de  individuos de distintas especies que es purificado y esterilizado; el 
más  usado  es  el  hueso  de  origen  bovino  pero  no  son  de mucha  popularidad 
debido  a  su  antigenicidad  y  a  que  pueden  transmitir  enfermedades  de  origen 
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genético. Los injertos aloplásticos son materiales sintéticos cuya función primaria 
es  rellenar  los defectos óseos. Estos materiales  tienen  la ventaja de  tener una 
disponibilidad  ilimitada  ya  que  se  elaboran  físico‐químicamente  de  manera 
industrial, la manipulación es sencilla, fáciles de almacenar y poseen un altísimo 
nivel de calidad gracias a la normalización. El inconveniente que puede presentar 
es  la  aparición  de  reacciones  al  cuerpo  extraño,  aunque  depende  de  la 
biocompatibilidad del material [31,32]. 
1.2.4.2 Materiales metálicos. 
En  la década de  los años 20, Reiner Erdle y Charles Orange, unieron sus 
conocimientos de médico dentista y metalurgia respectivamente y desarrollaron 
la  aleación  “Vitallium”,  que  fue  el  primer  biomaterial  metálico  aleado  con 
características mecánicas  de  biocompatibilidad  y  de  resistencia  a  la  corrosión, 
aceptable  para  aplicaciones  en  prótesis  quirúrgicas.  Esta  aleación  de  cobalto 
(65%  Co,  30%  Cr  y  5%  Mo),  fue  el  punto  de  partida  para  una  serie  de 
investigaciones  multidisciplinarias  en  el  desarrollo  de  nuevas  aplicaciones 
ortopédicas, como clavos, tornillos y fijadores de huesos fracturados, además de 
varios tipos de implantes de reemplazo articular, como cadera, rodilla, hombro o 
codo, entre otras. 
Tabla 1.4. Metales y aleaciones implantables más comunes. 
METALES 
? Aceros Inoxidables Austeníticos: 
‐ AISI 316 
‐ AISI 316LVM 
‐Prótesis de cadera. 
‐Aplicaciones  temporales:  placas  de 
osteosíntesis, tornillos, clavos y fijadores. 
? Aleaciones Cr‐Co: 
‐ Co‐Cr‐Mo 
‐ Co‐Cr‐Mo‐Ni 
‐Acetábulos de prótesis total de cadera. 
‐Vástagos de prótesis de cadera. 
‐Prótesis de rodilla. 
‐Prótesis de hombro. 
‐Prótesis de mano. 
? Ti comercialmente puro.  ‐Implantes dentales. 
? Aleaciones Ti 
‐ Ti6Al4V 
‐Prótesis articulares. 
 
Hoy en día es mayoritario el uso de  implantes metálicos, empleándose 
diferentes aleaciones en implantes de huesos y articulaciones. En la Tabla 1.4 se 
recogen las más comunes y algunas de sus aplicaciones (Figura 1.9). 
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Figura 1.9. Ejemplos de piezas metálicas implantables típicas 
Los metales poseen una gran resistencia mecánica a tracción, resistencia 
a la fatiga, ductilidad y tenacidad en comparación con los materiales cerámicos y 
poliméricos.  Sin  embargo,  presentan  problemas  como  puede  ser  la  corrosión 
debido al contacto del metal con el fluido corporal. Como consecuencia de esta 
corrosión, se liberan iones metálicos con una gran facilidad para incorporarse al 
torrente sanguíneo y cuyo efecto puede ser muy perjudicial[33‐36].  
Otra desventaja de  las piezas metálicas es que pueden  interaccionar con 
los campos magnéticos cuando los pacientes son observados mediante la técnica 
de resonancia magnética, causando calentamiento e  incluso movimiento de  los 
implantes. Un problema secundario es la posibilidad de generación de artefactos 
en  las  imágenes  que  se  producen,  pudiendo  deteriorar  o  hacer  inviable  el 
procedimiento  de  diagnosis  [37‐39].  También  es  un  problema  importante  el 
aflojamiento de las prótesis con grave reabsorción ósea y que es aún hoy día un 
problema  solucionado  solo  parcialmente.  Esto  implicaría  la  necesidad  de  una 
cirugía  de  revisión,  la  cual  es  cada  vez  más  frecuente,  debido  a  la  mayor 
longevidad de las personas y a que cada vez se opera a pacientes más jóvenes. 
1.2.4.3 Materiales cerámicos: biocerámicas. 
La  utilización  de  cerámicas,  en  su  mayoría  óxidos  metálicos,  para  la 
reconstrucción ósea se basa en su semejanza estructural con la fase mineral del 
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hueso,  en  su  mayoría  corresponden  a  óxidos  metálicos.  A  pesar  de  la  alta 
fragilidad  de  los  materiales  cerámicos,  algunos  de  ellos  poseen  propiedades 
físicas  iguales o mejores que algunas aleaciones metálicas, ya que no presentan 
oxidación ni corrosión en el medio biológico y poseen una gran dureza que  los 
hace muy resistentes a la fricción y el desgaste [40‐42]. 
Las biocerámicas se introducen en una época (década de los 70) en la que 
comenzaban  a  detectarse  fracasos  en  los  biomateriales  utilizados  hasta  ese 
momento (acero, aleaciones de cobalto, polimetilmetacrilato, etc). En ortopedia, 
las  cerámicas  han  sido  utilizadas  en  diferentes  aplicaciones  como  las  prótesis 
articulares en forma de piezas de cerámica densas. Es el caso de  la alúmina y  la 
circona,  las  cuales  son  inertes  y muy  resistentes  al  desgaste,  superando  a  los 
metales. Otras aplicaciones de las cerámicas incluyen los cementos óseos para el 
relleno de pequeños defectos,  los materiales reabsorbibles para  la estimulación 
de la regeneración ósea y los recubrimientos de implantes metálicos, entre otras 
(ver Figura 1.10). 
 
Figura 1.10. Ejemplos de implantes, prótesis y rellenos cerámicos. 
 
De acuerdo con  las características de  la adhesión de  las biocerámicas, se 
describen cuatro tipos de fijación al tejido óseo que se recogen en la Tabla 1.5. 
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Tabla 1.5. Tipos de adhesión biocerámico‐tejido y su clasificación [43,22]. 
TIPO DE ADHESIÓN  DESCRIPCIÓN  EJEMPLO 
Fijación morfológica 
Los cerámicos densos, no‐porosos, casi 
inertes, se adhieren por crecimiento del 
hueso en las irregularidades superficiales, 
por cementación del implante en el tejido o 
por ajuste a presión dentro del defecto. 
Al2O3 (mono y 
policristalina). 
Fijación biológica 
En los implantes inertes y porosos el hueso 
crece en la porosidad y la adhesión es de 
tipo mecánica. 
Al2O3 (policristalina) y 
metales porosos 
recubiertos con 
hidroxiapatito. 
Fijación bioactiva 
Los cerámicos, vidrios y vitrocerámicas 
densos, no‐porosos y reactivos 
superficialmente se adhieren directamente 
por enlace químico con el hueso. 
Vidrios y 
vitrocerámicas 
bioactivas e 
hidroxiapatito. 
Fijación sustitutiva 
Los cerámicos degradables, tanto densos 
como no‐porosos, están diseñados para ser 
reemplazados lentamente por el hueso. 
Sulfato de calcio, 
fosfato tricálcico, sales 
calcio‐fosfato. 
1.2.4.3.1 Cerámicas de Fosfato de Calcio. 
Dentro del campo de las biocerámicas destacan las cerámicas basadas en 
fosfatos  de  calcio.  Estos  compuestos  son  particularmente  interesantes  en  el 
campo de  los sustitutos óseos. El estudio de  las cerámicas de fosfatos de calcio 
ha  estado  centrada  en  los  compuestos  del  sistema  ternario  CaO‐P2O5‐H2O, 
fundamentalmente  el  hidroxiapatito  y  el  fosfato  tricálcico.  A  temperatura 
corporal y en medio acuoso existen dos  fosfatos de calcio que  son estables:  la 
brushita  o  fosfato  dicálcico  y  la  hidroxiapatito.  A  temperaturas  superiores 
también son estables  los fosfatos tricálcico y tetracálcico que al  interactuar con 
los fluidos fisiológicos, se transforman en hidroxiapatito [44‐46]. 
El  hidroxiapatito  (Ca10(PO4)6(OH)2,  con  una  proporción  Ca/P=1.67,  valor 
estequiométrico)  representa  el  90%  de  la  fase  ósea  inorgánica,  y  es  el 
componente mineral predominante de  los huesos de  los vertebrados, así como 
del esmalte dentario. Se  comenzó a utilizar  clínicamente en 1982 ya que es  la 
cerámica fosfocálcica más parecida químicamente a los apatitos biológicos [47].  
El comportamiento  in vivo de  los  implantes constituidos por  fosfatos de 
calcio  (solubilidad,  tendencia  a  la  reabsorción,  propiedades  mecánicas,  etc) 
depende de una variedad de factores, entre ellos  la relación Ca/P,  la estructura 
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cristalográfica  y  la microestructura  (porosidad  del material).  Es  la  similitud  de 
esta  cerámica  con  la  fracción mineral del hueso  lo que  explica que  se dé una 
reacción bioquímica interesante en la interfase cerámica‐hueso. 
Las  cerámicas  de  fosfatos  de  calcio  presentan  una  buena  tolerancia  in 
vivo y tienen una probada capacidad de osteoconducción y osteointegración [48‐
50]. Dependiendo de la aplicación, se utilizarán bien cerámicas bioactivas o bien 
bioabsorbibles,  para  lo  cual  se  usarán  diferentes  fases  de  estas  cerámicas  de 
fosfato de calcio. 
1.2.4.3.2 Materiales  cerámicos  nanoestructurados  para  aplicaciones 
clínicas. 
Las propiedades de los materiales cambian cuando el tamaño de grano se 
aproxima  a  la  escala  de  los  nanómetros.  Las  propiedades  inherentes  a  los 
materiales cerámicos nanométricos permiten abordar problemas del campo de 
los biomateriales como, por ejemplo, la mejora de sus propiedades mecánicas, la 
velocidad  de  regeneración  ósea,  la  biocompatibilidad,  etc,  además  de 
enfrentarse  a  nuevos  retos  como  la  optimización  de  estructuras  dentro  de  la 
ingeniería  de  tejidos  y  el  diseño  de  sistemas  nanométricos  capaces  de  liberar 
fármacos. 
Dentro  del  campo    de  los  biomateriales,  las  nanocerámicas  tienen  una 
aportación  justificada  por  sus  características  superficiales,  ya  que  de  ellas 
dependen  factores  como  la  bioactividad,  biorreabsorción  y  la  respuesta  a 
cuerpos externos. Además, las nanocerámicas dentro del campo de regeneración 
ósea,  dan  la  oportunidad  de  trasladar  hasta  la  escala  nanométrica  las 
interacciones  entre  el material  y  la  adhesión  proteica  de  los  osteoblastos,  de 
modo que se pueden optimizar  las estructuras que se crean en  la  ingeniería de 
tejidos  para  regeneración  ósea  [51].  Cuando  se  habla  de  biomateriales 
destinados  a  la  regeneración  de  tejidos  óseos,  aunque  el mecanismo  no  está 
todavía bien definido, se ha observado que  los osteoblastos se adhieren mejor 
en nanocerámicas que en cerámicas convencionales. Del grupo de biocerámicas, 
algunos  de  los  materiales  que  se  han  usado  para  la  fabricación  de 
nanocompuestos son la alúmina, la circona y el hidroxiapatito. 
En  la  Figura  1.11  se  resumen  las  principales  aplicaciones  clínicas  que 
tienen hoy en día  los materiales cerámicos nanoestructurados en  la reparación 
de tejidos óseos 
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Figura 1.11. Aplicaciones clínicas actuales de los materiales cerámicos 
nanoestructurados en la reparación de tejidos óseos [52]. 
Este  trabajo  se ha  centrado en una  serie de materiales orientados  a  la 
sustitución y relleno óseo, los cuales podrían incorporarse en el diseño de piezas 
y rellenos óseos para favorecer su integración en el organismo. Basándose en el 
hueso  como modelo  a  seguir  durante  el  trabajo,  se  han  intentado  conseguir 
materiales oseintegrables con buenas propiedades mecánicas y con un diseño y 
estructura que permitan el crecimiento de nueva fase ósea. Para ello, la línea  de 
trabajo seguida se ha basado en combinar una fase de hidroxiapatito, sintetizado 
en el laboratorio, con otras fases bajo un control de la reactividad entre ellas. Se 
han  tratado aspectos  como  la mejora de propiedades mecánicas, el diseño de 
estructuras  tridimensionales  que  favorezcan  la  regeneración  ósea  y  la 
preparación de materiales osteoinductores que eviten  a  la  vez  la  aparición de 
infecciones en el entorno implantado. 
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2.1 OBJETIVOS. 
El  objetivo  general  de  esta  Tesis  Doctoral  es  la  obtención  de 
biomateriales  compuestos  a  partir  de  una  fase  de  hidroxiapatito, que  exhiban 
distintas  funcionalidades  para  aplicaciones  específicas: mejora  de  propiedades 
mecánicas, mayor biosolubilidad y actividad biocida. 
Durante la realización del trabajo se establecieron los siguientes objetivos 
específicos: 
? Síntesis de hidroxiapatito puro y nanométrico. El cumplimiento de este 
objetivo  permitiría  disponer  de  la  biocerámica  principal  con  las 
características  físico‐químicas  y  morfológicas  deseadas,  y  que  será 
utilizada en los sistemas objeto de estudio. 
? Procesamiento de polvos nanoestructurados que conduzcan a mezclas 
perfectamente  homogéneas  para  posteriores  tratamientos  de 
conformado  y  sinterización  tanto  convencionales  como  no–
convencionales. 
? Obtención  de materiales  en  el  sistema HA‐Alúmina  que mejoren  las 
propiedades  mecánicas  del  HA  puro,  evitando  la  formación  de 
productos secundarios. 
? Preparación  de  estructuras  3D  con  macroporosidad  a  la  carta  y 
materiales  completamente  densos  a  partir  de  mezclas  de  fosfatos 
cálcicos con composición controlada. 
? Obtención  de material  en  polvo  con  propiedades  oseoinductoras  y 
biocidas.  
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2.2 PLANTEAMIENTO DEL TRABAJO. 
Para  conseguir  los  objetivos  anteriormente  indicados  se  ha  seguido  la 
siguiente metodología de trabajo: 
? Estudio de  la  influencia de  los precursores de  calcio  y  fósforo en  las 
características  morfológicas,  composición  de  fases  y  estabilidad 
térmica del hidroxiapatito sintetizado. 
? Estudio  de  las  condiciones  de  pH  y/o  utilización  de  aditivos  para  la 
obtención  de  suspensiones  estables  de  HA,  así  como  mezclas 
homogéneas con alúmina y TCP. 
? Estudio de la composición de fases y la densificación de materiales en 
el  sistema  HA‐Al2O3  en  función  de  las  condiciones  de  sinterización 
tanto en horno convencional como por Spark Plasma Sintering (SPS). 
? Estudio de la reactividad de los fosfatos cálcicos HA y β‐TCP en función 
de las condiciones de sinterización tanto en horno convencional como 
por Spark Plasma Sintering (SPS). Conformado de piezas 3D mediante 
robocasting. 
? Estudio de distintas vías de deposición de nanopartículas de plata en la 
superficie  de  polvos  de  HA  y  caracterización  del  nanocomposite 
obtenido. Evaluación de su actividad biocida  in vitro frente a distintos 
microorganismos. 
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3.1. INTRODUCCIÓN.  
3.1.1. Hidroxiapatito. 
En  la  actualidad el  término apatito  se  refiere  a una  familia de  cristales 
representados  por  la  fórmula  Ca10(PO4)6X2  donde  X  puede  ser  un  hidróxido 
(hidroxiapatito  (HA): Ca10(PO4)6(OH)2),  flúor  (fluoroapatito: Ca10(PO4)6F2) o cloro 
(cloroapatito: Ca10(PO4)3Cl2). Estos tres minerales pertenecen a  la  familia de  los 
ortofosfatos de calcio, los cuales en su forma química pura son cristales blancos, 
si bien pueden  aparecer  coloreados en  la naturaleza debido  a  la presencia de 
impurezas  (hierro  y  tierras  raras)1. El  término hidroxiapatito  se ha aplicado en 
general  a  fosfatos  cálcicos  con  relaciones  Ca/P  que  varían  desde  1.3  a  2.0, 
aunque en realidad la relación estequiométrica que corresponde a HA es 1.67, tal 
y como se observa en el diagrama de fases para el sistema CaO‐P2O5 (Figura 3.1). 
Si  se  trabaja con proporciones distintas de  la estequiométrica estará mezclado 
con  otros  fosfatos  cálcicos  u  óxidos  cálcicos  (ver  Tabla  3.1)  [1]  como,  por 
ejemplo, los fosfatos tricálcicos (TCP), cuya relación es 1.5 [2]. 
 
Figura 3.1. Diagrama de fases HA. 
 
1  Considerando  las  impurezas más  comunes  del  apatito  natural,  su  formula  química 
puede expresarse  como A10(BO4)6X2, donde: A=Ca
2+,  Sr2+, Ba2+,  Fe2+, Pb2+, Cd2+  y elementos de 
tierras raras; BO4= PO4
3‐, VO4
3‐, SiO4
4‐, AsO4
4‐, CO3
2‐; X=OH‐, Cl‐, F‐, CO3
2‐. Aparece también agua en 
distintas formas. 
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Tabla 3.1. Fosfatos cálcicos que se forman según la proporción Ca/P. 
Molécula  Proporción Ca/P
Ca(H2PO4)2 H2O  0.50 
Ca(H2PO4)2  0.50 
Ca(HPO4) H2O  1.00 
Ca8H2(PO4)6 H2O 1.33 
Ca3(PO4)2  1.50 
Ca5(PO4)3(OH)  1.67 
3.1.1.1. HA biológico. 
La composición de  los huesos es muy variable, dependiendo del  tipo de 
paciente. Algunos parámetros que  influyen en esta composición son el  lugar,  la 
edad,  los  antecedentes  alimentarios  y  las  enfermedades,  los  cuales  pueden 
reflejarse en sustituciones de los grupos fosfato e hidroxilo por carbonato o cloro 
y flúor, respectivamente, alterándose las propiedades físicas del mineral. 
En términos generales la fase mineral del hueso es alrededor del 60‐70% 
del  tejido  óseo.  Un  5‐8%  es  agua  y  el  resto  una  matriz  orgánica, 
mayoritariamente  compuesta por  colágeno  (90%  frente  al 5% de proteínas no 
colágenas) [3]. El desglose de esta composición se puede ver en la Figura 3.2. 
 
Figura 3.2. Componentes del hueso. 
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La parte mineral del hueso está  formada por varios tipos de  fosfatos de 
calcio hidratados, siendo el hidroxiapatito el mayoritario. Este apatito aparece en 
el hueso como un cristal plano de 20 a 80 nm de largo y 2 a 5 nm de espesor [3], 
llegando a ser el 65% de la fracción mineral del hueso [4]. 
Entre  las  características mecánicas  del  hidroxiapatito  óseo  destacan  la 
rigidez y la dureza, de las que dota a la matriz ósea [5], que se combinan con la 
elasticidad y continuidad del colágeno, principal componente orgánico, para dar 
al hueso sus particulares propiedades. 
3.1.1.2. Estructura y propiedades del HA. 
La  estructura  cristalina  básica  del  apatito  es  hexagonal  con  el  grupo 
espacial  P63/m  (hexagonal  bipiramidal)  y  los  parámetros  de  red  tienen  unos 
valores aproximados de a = b = 9.432 Å y c = 6.881 Å. La estructura atómica de 
los ortofosfatos cálcicos se construye alrededor de una red de grupos ortofosfato 
(PO4
3‐) que le da estabilidad a la estructura [6]. 
El hidroxiapatito, compuesto perteneciente a  la  familia de  los apatitos y 
con una estructura cristalina definida [7], fue identificado por primera vez como 
el componente mineral mayoritario de  los huesos en 1926 por DeJong [8], pero 
no fue hasta hace unos 25 años cuando fue aceptado como un biomaterial para 
su  uso  en  ortopedia,  injertos  óseos  e  implantes  dentales  [9],  siendo  su 
comportamiento bioactivo ampliamente demostrado por estudios previos [10]. 
La  fórmula  química  del  hidroxiapatito  se  puede  representar  como 
Ca5(PO4)3(OH),  pero  se  suele  escribir  como  Ca10(PO4)6(OH)2  para  indicar  la 
composición  de  la  celda  unidad  del  cristal.  Puede  presentar  una  estructura 
monoclínica con el grupo espacial P21/b  (a = 9.4320, b = 2a, c = 6.8810 Å, γ = 
120°) [6], que cuando se calienta por encima de 250°C sufre una transformación 
a hexagonal con el grupo espacial P63/m [11]. Esta estructura, que se muestra en 
la Figura 3.3, es la que se encuentra más frecuentemente y que está implicada en 
la formación ósea. 
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5  
Figura 3.3: Representación esquemática de la estructura de HA a lo largo del eje [0 0 
1]. Los colores corresponden a: rojo: Ca; verde: P; violeta: O perteneciente al tetraedro 
de PO4, azul: O de los grupos hidroxilo. 
Las propiedades que han hecho del HA un material muy versátil  son  su 
biocompatibilidad,  tanto  con  tejidos  óseos  como  con  musculares  y  su 
bioactividad, ya que puede formar uniones químicas fuertes con los tejidos vivos. 
Esta  bioactividad  es  un  requisito  esencial  para  los  materiales  destinados  a 
reparar el sistema esquelético [12]. 
El  hidroxiapatito  sintético  se  considera  una  opción  para  la  sustitución 
ósea  ya  que,  aunque  difiere  de  la  apatita  natural  en  estequiometría, 
composición,  cristalinidad, propiedades  físicas y mecánicas, ha demostrado  ser 
biológicamente equivalente, dado que  induce básicamente  la misma  respuesta 
celular  [13],  demostrándose  el  crecimiento  epitaxial  de  cristales  de 
hidroxiapatito  óseo  sobre  la  superficie  de muestras  de  hidroxiapatito  tanto  in 
vitro como  in vivo, así como un aumento de  la adhesión de diferentes tipos de 
células,  incluyendo  osteoblastos  y  osteoclastos  [14].  El  hidroxiapatito  es 
considerado  bioactivo  y  osteoconductor,  con  lo  que,  además  de  formar  un 
enlace directo con el hueso  receptor, permite  la  formación de hueso  sirviendo 
como “plantilla”, lo que a su vez contribuye a la adhesión de células productoras 
de matriz extracelular y de moléculas orgánicas. 
Cuando  se  trabaja  con  implantes  de HA,  hay  una  serie  de  procesos  de 
interacción  de  las  células  con  el  material,  que  se  resumen  a  continuación. 
Inicialmente se produce una  interacción con células macrófagas que realizan  la 
fagocitosis de residuos celulares provocando un ataque a  la superficie de HA. A 
continuación  se  forma una  capa de apatito en  la  superficie del  implante y hay 
una migración de osteoblastos hasta el borde del defecto óseo depositándose 
ostoides  sobre  la  superficie  de  HA.  El  siguiente  paso,  y  vital  para  una  buena 
integración de la pieza, es la vascularización de la zona que se está regenerando, 
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de forma que se asegura el aporte de nutrientes al tejido que se va formando y 
finalmente se forma apatita biológica en la interfase. 
El  problema  fundamental  del  hidroxiapatito  es  que,  al  igual  que  otros 
fosfatos  cálcicos,  presenta  propiedades mecánicas  bastante  pobres  (ver  Tabla 
3.2),  por  lo  que  en  aplicaciones  donde  tiene  que  soportar  cargas  ha  de  ser 
necesariamente reforzado con una segunda fase.  
Tabla 3.2. Propiedades físico‐químicas de HA. 
Propiedad  Valor 
Color  Blanco 
Sistema cristalino  Hexagonal 
Módulo de Young (GPa)  80‐110 
Densidad (g/cm3)  3.16 
Tenacidad (MPa∙m1/2)  0.7‐1.2 
Dureza Vickers  600 
Resistencia a compresión (MPa)  400‐900 
Resistencia a flexion (MPa)  115‐200 
Existen varios métodos para  la síntesis de hidroxiapatito. En  la Tabla 3.3 
se recogen los principales y sus características [15]. 
Tabla 3.3. Principales métodos de síntesis de hidroxiapatito. 
MÉTODO  CARACTERÍSTICAS 
Vía húmeda  Basado  en  la  precipitación  de  HA  por  diferencia  de  solubilidad 
respecto  de  otros  fosfatos  cálcicos  en  condiciones  controladas.  Se 
emplea para obtener grandes cantidades de polvo fino de HA. 
Vía seca  Reacciones  en  estado  sólido  a  altas  temperaturas  (alta  energía  de 
activación) entre precursores en forma de polvo. 
Hidrólisis  Hidrólisis  de  distintas  sales  de  fosfato  de  calcio,  generalmente 
aportando Ca2+ a fosfatos con una relación Ca/P menor que el HA en 
un pH básico. 
Hidrotérmico  La  reacción  de  síntesis  tiene  lugar  en  un  medio  acuoso,  a  alta 
temperatura  y  presión  controlada,  de modo  que  el  agua  acelera  la 
disolución, difusión, adsorción, reacción y cristalización. 
Sol‐gel  Proceso en el que a partir de disoluciones con precursores se  forma 
una  suspensión  coloidal  que  da  lugar  a  un  gel,  del  cual,  una  vez 
eliminado el disolvente, se obtiene el hidroxiapatito. 
Sonoquímico  Con  irradiación  ultrasónica  se  producen  ondas  acústicas  que 
estimulan  la  reactividad de  los precursores y aceleran  las  reacciones 
heterogéneas entre reactivos líquidos y sólidos. 
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En  este  trabajo,  se  ha  seleccionado  el método  sol‐gel  para  estudiar  la 
síntesis  de  hidroxiapatito  que  se  empleará  en  los  composites  que  se  van  a 
desarrollar  a  lo  largo de  este  trabajo.  Este método presenta  como  ventajas  la 
buena homogeneidad que se consigue, la alta pureza del producto obtenido, las 
bajas  temperaturas  necesarias  para  el  procesado  y,  además,  permite  un  buen 
control del tamaño y morfología del producto. 
3.1.2. β‐TCP. 
El fosfato tricálcico (TCP, Ca3(PO4)2) es un compuesto que, al igual que el 
HA,  tiene  un  gran  potencial  para  bioaplicaciones  relacionadas  con  el  sistema 
óseo. A diferencia del HA ya descrito, el TCP no es un componente natural del 
hueso, y además, presenta unas velocidades de solubilidad mucho mayores en el 
organismo. 
Este material presenta dos polimorfos principales: α‐TCP y β‐TCP, ambos 
biodegradables.  También  presenta  otros  polimorfos  menos  utilizados  y  con 
condiciones de obtención más extremas: α’ y γ. La transformación de β‐TCP a α‐
TCP tiene  lugar a temperaturas comprendidas entre 1120⁰C y 1290⁰C. Debido a 
su gran solubilidad, la forma α tiene una velocidad de degradación mucho mayor 
que la correspondiente a la colonización por células óseas. Además, la capacidad 
de  osteoinducción  del  α‐TCP  es  nula  y  su  alta  velocidad  de  disolución  puede 
provocar  un  microambiente  con  exceso  de  Ca2+  y  PO4
‐3  que  hace  que  no 
sobrevivan  los  macrófagos  y  osteoclastos.  Por  tal  razón,  la  forma  β  es  más 
utilizada  en  aplicaciones  ortopédicas.  El  β‐TCP  fue  uno  de  los  primeros 
compuestos fosfatados utilizados como sustituto óseo y ya en los años veinte fue 
demostrado  la mejora que provoca en  la velocidad de  la  regeneración ósea en 
fracturas [16]. 
3.1.2.1. Estructura cristalina. 
El  β‐TCP  presenta  una  estructura  cristalina  romboédrica  R3C  con  unos 
parámetros de celda: a=b=10.439 Å, c=37.375 Å, α=β=90⁰ y γ=120⁰. En la Figura 
3.4 se representa esquemáticamente esta estructura: 
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Figura 3.4: Representación esquemática de la estructura de β‐TCP. Los colores 
corresponden a: rojo: O; verde: Ca; naranja: P.  
3.1.2.2. Comportamiento biológico. 
El  β‐TCP  se  utiliza  para  relleno  óseo  tanto  en  forma  granulada  como 
porosa,  como  componente  de  cementos  óseos  o  como  recubrimiento  de 
implantes  cerámicos. Este material  se  reabsorbe  in vivo mediante procesos de 
disolución y  fragmentación durante un periodo que puede  ir desde  los 6 hasta 
los 18 meses. El problema que presenta es que su velocidad de bioabsorción no 
coincide con  la velocidad a  la que  se produce neo‐hueso, por  lo que  se puede 
provocar una diferencia entre el volumen de hueso que  se  forma y  los huecos 
que  la  disolución  del  β‐TCP  genera. Es por esto que actualmente el fosfato 
tricálcico β en  la mayoría de sus aplicaciones no se utiliza como fase pura, sino 
mezclado  con otras  cerámicas menos absorbibles,  como por ejemplo HA, o en 
combinación con implantes autógenos. 
   
40                                                                                                    Capítulo 3. Síntesis de fosfatos cálcicos 
3.2. SÍNTESIS DE HA. 
El proceso de síntesis seguido en este trabajo está basado en la técnica de 
sol‐gel  explicada  en  el Apartado  8.3.1.1.  Las  etapas  del  proceso  de  síntesis,  a 
partir de los distintos precursores utilizados, se recogen en líneas generales en la 
Figura 3.5. 
 
Figura 3.5. Ruta de síntesis de polvos de HA. 
Para estudiar  la  influencia de  los materiales de partida en  la  síntesis de 
HA,  se  ha  realizado  una  selección  de  precursores  de  acuerdo  a  su  naturaleza 
orgánica o  inorgánica tanto para el calcio como para el fósforo. Los precursores 
de calcio con los que se ha trabajado han sido el nitrato de calcio tetrahidratado 
(Ca(NO3)2∙4H2O, Fluka) y acetato de calcio (Ca(C2H3O2)2, Sigma‐Aldrich) mientras 
que para el  fósforo han  sido el  trietil  fosfito  ((C2H5O)3P, Sigma‐Aldrich) y ácido 
ortofosfórico  (H3PO4,  Fluka).  La  selección  de  precursores  se  ha  realizado  para 
evaluar  su  reactividad,  capacidad  para  hidrolizarse  y  la  fácil  eliminación, 
mediante tratamiento térmico y sucesivos lavados con agua, de los iones que no 
participan  en  la  formación  de  fosfatos  cálcicos  [17].  La  nomenclatura  de  las 
muestras en función de la combinación de precursores utilizada se resume en la 
Tabla 3.4. 
 
PRECURSORES
pH≈ 8.50
Mezcla y agitación 
fuerte
Hidrólisis
SOL
GEL
24 horas
Ageing
Secado
POLVOS
POLVOS HA
Tratamiento 
térmico
Precursor Ca
Precursor P
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Tabla 3.4. Muestras preparadas de HA en función de los precursores utilizados. 
                                     Ca 
P 
Ca(NO3)2∙4H2O [N]  Ca(C2H3O2)2  [Ac] 
(EtO)3P [Et]  HA_NEt  HA_AcEt 
H3PO4 [P]  HA_NP  HA_AcP 
En  cuanto  al  procedimiento  experimental,  en  primer  lugar  se  han 
preparado  las  respectivas  disoluciones  en  agua  destilada  de  los  precursores 
seleccionados,  utilizando  las  cantidades  de  fósforo  y  calcio  calculadas  para 
obtener un hidroxiapatito puro y estequiométrico (Ca/P=1.67, ver Figura 3.5). La 
disolución  del  precursor  de  calcio  con  una  concentración  3 M  se  ha  goteado 
sobre  la del precursor de  fósforo, manteniendo una agitación  fuerte y el pH=8, 
controlado con una disolución de hidróxido amónico (NH4OH, 28%, Fluka) 
Una  vez  finalizada  la  mezcla  de  precursores,  se  calienta  a  60°C  y  se 
mantiene  la  agitación  2  horas,  pudiendo  observarse  la  formación  de  una 
suspensión coloidal. Este sol se deja reposar 24 horas a temperatura ambiente, 
obteniéndose un  gel  viscoso.  La etapa de  secado del  gel  se ha  llevado  a  cabo 
mediante dos técnicas distintas:  
? Secado en estufa de vacío a 100°C (En la nomenclatura se añade una 
E al final del nombre: HA_NEt_E, HA_NP_E,..) 
? Liofilización a una temperatura de  ‐50°C y una presión  inferior a 0.1 
mbar  (En  la  nomenclatura  se  añade  una  L  al  final  del  nombre: 
HA_NEt_L, HA_NP_L,…). 
3.1.3. Caracterización químico‐física. 
El  polvo  blanco  resultante  una  vez  secado  el  gel,  está  formado  por 
fosfatos cálcicos amorfos y es muy higroscópico. Para determinar la temperatura 
de calcinación se ha llevado a cabo un análisis termogravimétrico para cada una 
de las muestras. Las condiciones del ensayo consisten en un calentamiento de la 
muestra  a  5°C/min  en  una mezcla  de  aire  y  nitrógeno  al  50%  hasta  1400°C, 
siendo el resultado las curvas representadas en la Figura 3.6.  
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Figura 3.6. Curvas ATD/TG de las muestras preparadas con distintos precursores y 
secadas en estufa y por liofilización. 
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Al observar  los perfiles de  las curvas termogravimétricas, se aprecia que 
durante el proceso de calcinación, en general,  tiene  lugar una pérdida de peso 
de, aproximadamente, entre el 30 y 60 % en peso del material de partida. Estas 
pérdidas  de  peso  tan  elevadas  suelen  ser  características  de  los  métodos  de 
síntesis sol‐gel, ya que se trabaja con precursores con altos contenidos en restos 
que no forman parte del producto final y, en consecuencia, se eliminan durante 
el calentamiento. En todos los geles secos que se han analizado, se ha observado 
una  transformación  con  la  temperatura  entre  200  y  500°C.  Las  curvas  TG 
muestran en ese  intervalo  la mayor parte de  la pérdida de peso de  la muestra 
que  se  asociaría  con  la  eliminación  de  restos  de  disolvente  y  precursores 
absorbidos en el gel. Se puede observar que  las curvas ATD presentan en todos 
los  casos,  a  excepción  de  HA_NEt,  un  pico  exotérmico  sobre  400°C  que 
correspondería a la formación de los fosfatos cálcicos. En el caso de HA_NEt este 
pico aparece a una temperatura menor, si bien en la curva TG se observa que las 
pérdidas en peso  continúan hasta pasados  los 550°C, por  lo que  aún  se están 
eliminando  los restos de nitratos y etilos procedentes de  los precursores. Cabe 
destacar la excepción de las muestras correspondientes a HA_AcP, en las cuales 
resalta  la  baja  pérdida  en  peso  que  presentan  respecto  a  las  otras muestras 
sintetizadas, ya que, en este caso, apenas  llega al 20%. Esta pérdida de peso es 
sensiblemente inferior a la que le correspondería de acuerdo a la transformación 
cuantitativa de los precursores en hidroxiapatito, puesto que el peso relativo de 
los restos de los precursores que se eliminarían durante el proceso es ~50%. Este 
resultado es consecuencia de  la pérdida de parte de  los  restos procedentes de 
los  precursores,  durante  la  etapa  de  secado.  Al  comparar  las  curvas 
correspondientes  a  las muestras HA_AcEt  y HA_AcP,  se  observa  que  hay  una 
pérdida de peso común en ambos casos,  ligeramente por debajo de  los 400°C, 
que se puede atribuir a los grupos acetato, por ser un precursor común en ambas 
muestras. Sin embargo, mientras el porcentaje de pérdida de peso en el caso de 
la muestra HA_AcEt es de aproximadamente el 10%, para la muestra HA_AcP es 
inferior al 5%. Por lo tanto, una gran parte de los grupos acetato se han perdido 
durante el secado y  la causa de  la retención de una mayor proporción de estos 
grupos en el caso de la muestra HA_AcEt, es debida a la formación de acetato de 
etilo  como  subproducto, el  cual es más difícil de eliminar a  la  temperatura de 
secado. 
Para  comprobar  si  la  temperatura a  la que  se observa que  finalizan  las 
pérdidas  en  peso  de  las muestras,  no  sólo  corresponde  a  la  finalización  de  la 
eliminación  de  restos  de  precursores,  sino  que  también  tiene  lugar  la 
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cristalización de la muestra, se ha realizado una caracterización mediante DRX de 
muestras tratadas a distintas temperaturas en función de los picos que aparecen 
en  la gráfica TG. El estudio se ha realizado con  la muestra HA_NEt_E. El análisis 
previo  de  la  curva  ADT  ha  permitido  identificar  la  secuencia  de  procesos  que 
tienen lugar hasta la formación del hidroxiapatito. En primer lugar, alrededor de 
los 100°C aparece un pico endotérmico que lleva asociada una pérdida de masa 
de, aproximadamente, el 10% del peso de  la muestra de partida. Esta pérdida 
corresponde al agua retenida,  lo que corrobora el carácter higroscópico de este 
material, ya anteriormente  señalado. Entre 200 y 450°C  se observa un pico de 
carácter  exotérmico,  que  se  puede  asociar  a  la  combustión  de  los  restos 
orgánicos  procedentes  de  los  precursores.  Para  conocer  en  más  detalle  las 
transformaciones  que  tienen  lugar  en  este  intervalo  de  temperatura,  se  han 
llevado a cabo tratamientos térmicos a 300, 475 y 550°C, usando una rampa de 
calentamiento de 5°C/min y estancias de dos horas a la máxima temperatura. El 
polvo  tratado  se analiza mediante DRX para estudiar  las  fases presentes,  y  las 
gráficas obtenidas se recogen en la Figura 3.7. 
 
Figura 3.7. Difractogramas de polvos de la muestras HA_NEt calcinada a distintas 
temperaturas. 
En la muestra HA_NEt, tal y como se puede observar en el difractograma 
de  rayos X  (Figura 3.7), el polvo calcinado a 550°C es perfectamente cristalino. 
Por  el  contrario,  el polvo  calcinado  a  300°C,  aún  es  amorfo  y no presenta  los 
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picos  característicos  de  HA.  Éstos  ya  aparecen  sin  embargo  en  la  muestra 
calcinada  a  475°C,  aunque  su  baja  intensidad  indica  que  la muestra  es  sólo 
parcialmente  cristalina.  Así  pues,  se  puede  concluir  que,  a  la  temperatura  de 
550°C  ya  se  obtiene  el  material  perfectamente  cristalino.  En  vista  de  estos 
resultados, se decidió tomar como referencia para seleccionar la temperatura de 
calcinación de cada muestra, la temperatura a la que finalizaban las pérdidas en 
peso,  la  cual  será  específica  para  cada  material.  Las  temperaturas 
correspondientes para cada muestra se recogen en la Tabla 3.5. En la Figura 3.8 
se  representan  los  resultados obtenidos mediante DRX después de  calcinar  las 
muestras a las temperaturas seleccionadas. 
 
Figura 3.8. Difractogramas de polvos de las muestras HA_NEt, HA_NP, HA_AcEt y 
HA_AcP calcinados (*: HA, •: CaO). 
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Tabla 3.5. Temperaturas de calcinación de las muestras de HA preparadas. 
MUESTRA  TEMPERATURAS 
HA_NEt_E  550°C 
HA_NEt_L  550°C 
HA_NP_E  500°C 
HA_NP_L  500°C 
HA_AcEt_E  575°C 
HA_AcEt_L  575°C 
HA_AcP_E  525°C 
HA_AcP_L  525°C 
En  el  caso  de  las muestras HA_AcEt,  la  temperatura  seleccionada  para 
calcinar la muestra no parece ser suficiente para la completa cristalización del HA 
a la vista del difractograma. Se demuestra por tanto, la dependencia que tiene la 
formación del HA de la combinación de precursores utilizada. Para esta muestra 
se ha extendido el estudio de la cristalización a dos temperaturas superiores a la 
correspondiente a la finalización de la pérdida de peso principal observada en la 
curva  TG.  La  temperaturas  seleccionadas  han  sido  725°C,  ya  que  a  esta 
temperatura  se  puede  observar  en  el  análisis  TG  de  la muestra  que  hay  una 
pequeña  pérdida  de  peso,  y  1000°C.  En  la  Figura  3.9  se  muestran  los 
difractogramas de  la muestra HA_AcEt calcinada a  las tres temperaturas para el 
caso de la muestra secadas en estufa. Se ha observado el mismo resultado para 
la muestra liofilizada. 
 
Figura 3.9. Difractogramas de polvos de la muestras HA_AcEt calcinada a distintas 
temperaturas. 
* HA
• CaO
?β‐TCP
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En el caso de la muestra calcinada a 725°C, las fases que se observan son 
las mismas que tras la calcinación a 575°C: HA,CaO y β‐TCP, por lo que aún no se 
ha completado la formación del HA, y sólo cuando la temperatura se eleva hasta 
1000°C, se puede observar la formación de los picos correspondientes al HA. Por 
otro lado, en algunos casos se aprecia en los difractogramas de rayos X restos de 
óxido  de  calcio  que  acompañan  al  hidroxiapatito.  En  estos  casos,  ha  sido 
necesario un tratamiento de lavado ácido para eliminarlos. La elección del ácido 
para llevar a cabo este lavado debe tener en cuenta que éste debe ser capaz de 
eliminar los restos de CaO sin disolver el HA ya formado. Ensayos previos con HCl 
pusieron de manifiesto este problema de disolución de HA durante el lavado. Por 
lo  tanto,  se opta por un ácido más débil,  como es el ácido acético  (CH3COOH, 
min.  99.8%,  Fluka),  y  se  estudiaron  las  variables  experimentales  que  pueden 
influir  en  la  eficacia  de  estos  lavados.  Se  han  realizado  pruebas  con  distintas 
concentraciones  de  ácido,  volúmenes  y  tiempos  de  lavado  para  buscar  las 
condiciones  óptimas  de  eliminación  del  CaO  y  obtener  como  única  fase 
hidroxiapatito puro y cristalino. Se ha empleado una disolución de ácido acético, 
0.5 M, en una relación 1:10 respecto del polvo, agitando vigorosamente durante 
media hora. Una vez lavadas las muestras se volvió a realizar el análisis de fases 
mediante DRX y  se puede observar en  la Figura 3.10 que  se han eliminado  los 
restos de CaO en las muestras HA_NEt, HA_NP y HA_AcEt. 
Figura 3.10. Difractogramas de polvos de las muestras HA_NEt, HA_NP y HA_AcEt 
calcinados y lavadas (* HA). 
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Una vez obtenidos  los polvos puros de hidroxiapatito, se ha procedido a 
su observación mediante microscopía electrónica de barrido. En la Figura 3.11, se 
puede  observar  el  tamaño  nanométrico  de  los  polvos  sintetizados  con  cada 
combinación  de  precursores  y  secados  por  liofilización.  En  los  casos  de  las 
muestras HA_NEt, HA_NP y HA_AcP  los  tamaños de partícula están por debajo 
de  los 100 nm, mientras que para  la muestra HA_AcEt prácticamente  todas  las 
partículas superan los 200 nm y siendo el valor medio próximo a 400 nm. 
Un resultado destacable es la influencia de la temperatura de calcinación 
del  material  sobre  el  tamaño  final  del  material  obtenido.  Este  hecho  es 
especialmente notorio en el caso de las muestras HA_AcEt, para las que ha sido 
necesario llevar a cabo el tratamiento térmico a una temperatura sensiblemente 
superior  con  el  fin  de  conseguir  la  formación  del  HA.  Por  otro  lado,  en  las 
muestras  HA_NEt,  HA_NP  y  HA_AcEt  las  partículas  que  se  obtienen  son  de 
formas globulares, mientras que para el material HA_AcP las partículas obtenidas 
presentan una forma acicular. 
 
 
Figura 3.11. Micrografías de MEB de los polvos de HA. 
A pesar del carácter nanométrico de estos materiales, en las micrografías 
se  aprecia  la  tendencia  que  tienen  a  formar  aglomerados.  Por  lo  tanto,  se  ha 
realizado un análisis granulométrico de los mismos, para estudiar la capacidad de 
dispersar  el material  sintetizado.  Estas  granulometrías  se  han  realizado  en  un 
400 nm
HA_NEt
200 nm
HA_NP
400 nm
HA_AcEt
400 nm
HA_AcP
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equipo Coulter, por  lo que es necesario preparar previamente una  suspensión 
con las muestras a las que se añade un 1% en peso de dispersante Dolapix CE‐64, 
un  polielectrolito  libre  de  álcali  y  soluble  en  agua  muy  empleado  en 
procesamiento cerámico. Los resultados de estos análisis se muestran en la Tabla 
3.6 y la Figura 3.12. 
Tabla 3.6. Tamaños D50 para las 
muestras de HA. 
Muestra  D50 (µm) 
HA_NEt_E  1.82 
HA_NEt_L  2.29 
HA_NP_E  1,97 
HA_NP_L  2.61 
HA_AcEt_E  1.74 
HA_AcEt_L  2.02 
HA_AcP_E  1.83 
HA_AcP_L  1.62 
 
Figura 3.12: Análisis granulométricos de las 
muestras de hidroxiapatito preparadas 
De  la  comparación  de  estos  valores  con  los  obtenidos  a  partir  de  la 
observación  con  el microscopio  electrónico,  se  deduce  la  tendencia  de  estos 
polvos  de  formar  aglomerados. Así  pues,  para  el  procesamiento  de mezclas  a 
partir  de  estos  nanopolvos,  será  necesario  llevar  a  cabo  un  estudio  de  las 
condiciones de dispersión más adecuadas. 
Otro dato interesante para la caracterización de los polvos sintetizados es 
la  determinación  del  tamaño  de  cristal,  el  cual  se  ha  realizado  a  partir  de  los 
difractogramas obtenidos, siguiendo el método de Scherrer‐Warren [18,19]. 
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La anchura de un máximo de difracción se puede atribuir tanto a factores 
instrumentales como al grado de perfección cristalina de  la muestra. El tamaño 
finito  de  los  cristales  nanométricos  puede  ser  incluido  entre  estas 
imperfecciones, cuando éste se encuentra por debajo de un valor límite (~ 1 μm 
de diámetro). La anchura debida a factores instrumentales es constante para un 
mismo dispositivo experimental e independiente de la que introduce los efectos 
de difracción propiamente dichos y su origen es debido a  la divergencia del haz 
incidente,  así  como  el  tamaño  finito  del  foco  de  rayos  X  y  el  carácter  no 
estrictamente monocromático de la radiación empleada, entre otros. 
El  tamaño  de  los  cristales  puede  obtenerse  aplicando  la  fórmula  de 
Scherrer, en la cual se relaciona este valor con el ensanchamiento de los picos de 
difracción de rayos X. 
d ൌ
0.9λ
B cos θ
  Ecuación 3.1 
donde d es el  tamaño del  cristal,  λ  la  longitud de onda de  la  radiación 
empleada  (1.5406  Å),  θ  el  ángulo  al  cual  aparece  el máximo  del  pico  y  B  el 
ensanchamiento  corregido  del  pico  que  puede  ser  estimado  a  partir  de  la 
ecuación de Warren [18]: 
Bଶ ൌ BM
ଶ െ BS
ଶ  Ecuación 3.2 
siendo  BM  la  anchura  del  pico  considerado  a  media  altura  y  BS 
corresponde  al máximo  de  la  especie  patrón,  el  cual  ha  de  tener  un  tamaño 
mayor que 1 μm y presentar un máximo de difracción próximo al que se mide en 
la muestra problema. 
Los picos en los que se han hecho las medidas son los que corresponden a 
los planos (2 1 1) y (2 0 2), y los valores obtenidos se recogen en la Tabla 3.7. 
Considerando para cada muestra el valor medio de  los dos  tamaños de 
cristal obtenidos, se podrían ordenar las muestras de mayor a menor tamaño de 
cristal, siendo la secuencia: 
HA_AcEt >> HA_NEt > HA_NP > HA_AcP 
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Tabla 3.7. Tamaños de cristal calculados mediante la ecuación de Scherrer para cada 
muestra. 
Muestra  Plano  2θ (°)  θ (rad)  B (°)  d (nm)  <d> (nm) 
HA_NEt_E 
2 1 1  31.84  0.28  0.33  24.7 
25.2 
2 0 2  34.12  0.30  0.32  25.7 
HA_NEt_L 
2 1 1  31.85  0.28  0.33  25.1 
27.4 
2 0 2  34.12  0.30  0.28  29.7 
HA_NP_E 
2 1 1  31.92  0.28  0.35  23.6 
24.5 
2 0 2  34.20  0.30  0.33  25.3 
HA_NP_L 
2 1 1  31.92  0.28  0.41  20.0 
20.9 
2 0 2  34.18  0.30  0.38  21.9 
HA_AcEt_E 
2 1 1  31.90  0.28  0.20  40.3 
40.0 
2 0 2  34.19  0.30  0.21  39.6 
HA_AcEt_L 
2 1 1  31.90  0.28  0.17  48.9 
45.1 
2 0 2  34.17  0.30  0.20  41.3 
HA_AcP_E 
2 1 1  31.91  0.28  0.64  12.8 
12.6 
2 0 2  34.12  0.30  0.67  12.4 
HA_AcP_L 
2 1 1  31.88  0.28  0.61  13.5 
14.9 
2 0 2  34.14  0.30  0.51  16.4 
 
El tamaño de cristal se relaciona directamente con las temperaturas a las 
que es necesario tratar cada una de las muestras para conseguir la cristalización 
del HA,  fundamentalmente  en  el  caso  de  la muestra HA_AcEt,  para  la  que  es 
necesaria una temperatura mucho mayor que para el resto de las muestras, por 
lo que es  lógico un mayor crecimiento de  los cristales en  la muestra  lo que  se 
correlaciona con el mayor tamaño de partícula observado previamente. 
De  todas  formas,  cabe  destacar  que  todos  los  tamaños  de  cristal 
obtenidos con esta medida son inferiores a los 100 nm, pudiendo confirmar que 
los cristales sintetizados se consideran nanométricos. 
3.1.3.1. Cálculo índice cristalinidad. 
Para  cada una de  las muestras preparadas  se ha  calculado el  índice de 
cristalinidad  de  las  mismas.  Diversos  autores  han  definido  varios  índices  de 
cristalinidad [20‐23]. En este caso se ha seguido el método definido por Person 
[24]. Para ello se han empleado las reflexiones (2 0 2), (3 0 0), (2 1 1) y (1 1 2) que 
aparecen  entre  los  valores  de  2θ  de  30°  y  35°.  De  este  modo  se  mide, 
semicuantitativamente,  la cristalidad de  las muestras  sobre  los difractogramas. 
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Como se muestra en la Figura 3.13, una vez obtenido el difractograma para cada 
muestra y eliminado el fondo, se mide la altura de cada pico para cada reflexión 
desde  su  punto máximo  hasta  el  valor  del  “valle”  de  separación  con  el  pico 
siguiente. Se toma la línea base entre 2θ 24 y 38°. 
 
Figura 3.13. Cálculo del índice de cristalinidad (IC) entre 24° y 38° 2θ sobre un 
difractograma de apatito siguiendo la metodología de Person [25]. 
El IC de cada muestra vendrá dado por la Ecuación 3.3: 
IC ൌ
∑ሾaሺ1 1 2ሻ, bሺ3 0 0ሻ, cሺ2 0 2ሻሿ
hሺ2 1 1ሻ
ൌ
a ൅ b ൅ c
h
  Ecuación 3.3 
Lógicamente, cuanto mayor sea el valor de IC mayor será  la cristalinidad 
del HA sintetizado. Los resultados obtenidos se recogen en la Tabla 3.8. 
Tabla 3.8. IC para cada una de las muestras y los valores medidos para los picos 
correspondientes 
Muestra  h  a  b  c  IC 
HA_NEt_E  12,7  3,15  5,9  1,9  0,86 
HA_NEt_L  12,5  1,95  7,1  2,95  0,96 
HA_NP_E  12,55  0,7  4,5  2,85  0,64 
HA_NP_L  12,25  0,35  3,9  2,8  0,58 
HA_AcEt_E  12,85  4,65  6,5  2,9  1,09 
HA_AcEt_L  12,85  5,3  6,4  2,4  1,10 
HA_AcP_E  12,6  0,5  2,4  1,95  0,38 
HA_AcP_L  12,6  0,2  1,05  1,55  0,22 
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Para las muestras preparadas los IC tienen valores desde 0.22 hasta 1.10. 
En la bibliografía se pueden encontrar valores para el hueso en torno a 0.45 [26], 
aunque este valor varía dependiendo de  la edad y alimentación de  la persona, 
tendiendo  a  aumentar  con  la  edad.  De  menor  a  mayor  IC  la  secuencia  de 
muestras obtenidas sería: 
HA_AcP < HA_NP < HA_NEt < HA_AcEt 
3.1.3.2. FTIR. 
Se  han  caracterizado  las  diferentes  muestras  sintetizadas  mediante 
espectroscopía  infrarroja.  Se  ha  realizado  una  comparación  de  las  bandas 
obtenidas para cada muestra antes y después de  la calcinación para obtener el 
HA cristalino. En la Figura 3.14 se recogen las gráficas obtenidas antes de calcinar 
el material,  por  lo  que  se  pueden  apreciar  las  diferencias  en  función  de  los 
precursores utilizados para cada una de estas muestras. 
Tal  y  como  cabría  esperar,  se  aprecian  claras  diferencias  en  todos  los 
casos  entre  los  espectros  de  IR  de  las  muestras  antes  y  después  de  ser 
calcinadas, debido a la eliminación de los restos procedentes de los precursores. 
En los espectros de absorción de la Figura 3.14 se pueden apreciar bandas entre 
3100‐3500 cm‐1 correspondientes a los grupos OH
‐ del gel hidratado. En la Figura 
3.14A, se representan los espectros de las muestras en que el precursor de calcio 
empleado es Ca(NO3)2, siendo posible observar picos en torno a 1400 cm
‐1 y 830 
cm‐1 correspondientes a  restos de nitratos  (NO3
‐)  [27]. Estos  restos se eliminan 
completamente  durante  el  tratamiento  térmico,  lo  cual  se  deduce  de  la 
desaparición  de  los  picos  correspondientes  cuando  la  muestra  se  somete  a 
calcinación, cómo se puede apreciar al comparar la Figura 3.14 y la Figura 3.15. 
Una  vez  calcinadas  las muestras, en  las  Figura  3.15A  y B  se  aprecia un 
pequeño  pico  sobre  3570  cm‐1  que  corresponde  a  la  banda  de  O‐H  y  es 
característico del  espectro de HA  [28].  En  la  Figura  3.14B  el pico que  aparece 
sobre 1210 cm‐1 y que desaparece al calcinar está asociado con el enlace C‐O del 
grupo  acetato  del  precursor  de  calcio,  por  lo  que  también  los  restos  de  este 
precursor son eliminados con la calcinación del material. 
En el caso de  las muestras en  las que se empleó como precursor de Ca2+ 
el acetato, aparece una serie de picos entre 1300‐1500 cm‐1, con una intensidad 
apreciable en el caso de las muestras sin calcinar. Estas bandas corresponden al 
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grupo acetato, y es importante destacar la diferente intensidad en el caso de las 
muestras HA_AcEt y HA_AcP. La mayor intensidad en el caso de la muestra en la 
que el acetato de calcio se combinó con el trietil fosfito, está de acuerdo con  la 
retención de  los grupos acetato como consecuencia de  la formación de acetato 
de etilo, mientras que en el caso de la muestra HA_AcP, parte de estos restos ya 
se eliminan durante la etapa de secado, lo que justifica las menores pérdidas en 
el  análisis  termogravimétrico  anteriormente  descrito.  Las  bandas 
correspondientes a  los grupos acetato, desaparecen o quedan minimizadas una 
vez que se lleva a cabo el tratamiento térmico. 
 
Figura 3.14. Espectros de Infrarrojo, de las muestras de HA antes de ser sometidas al 
tratamiento térmico: A. Muestras con precursor de nitrato y B. Muestras con precursor 
de acetato. 
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Figura 3.15. Espectros de Infrarrojo, de las muestras de HA después del tratamiento 
térmico: A. muestras con precursor de nitrato y B. Muestras con precursor de acetato. 
Los picos que aparecen en todos los casos, tanto antes como después de 
calcinar a 1043, 963, 603 y 560 cm‐1, son representativos de los distintos modos 
de vibración del grupo PO4
‐3 del HA [29]. 
3.1.3.3. Estabilidad térmica de las muestras. 
El estudio de  la evolución del material con el  tratamiento  térmico  tiene 
por objetivo comprobar si en el caso del material de hidroxiapatito sintetizado, 
tiene  lugar  la  transformación  o  descomposición  a  alta  temperatura.  Este 
resultado es  importante con vistas a  la preparación de materiales compuestos, 
ya que es necesario diferenciar si la posible aparición de nuevas fases podría ser 
debida a la inestabilidad del propio hidroxiapatito a esa temperatura. 
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Según diferentes autores, el HA puede comenzar su descomposición a β‐
TCP a 1000°C,  liberando CaO, de modo que a 1200°C el HA estaría  totalmente 
descompuesto, según la siguiente reacción [30]: 
Ca10(PO4)6(OH)2 →3Ca3(PO4)2 + CaO + H2O 
En  este  caso,  es  importante  que  el  HA  sintetizado  sea  estable 
térmicamente,  ya  que  en  capítulos  sucesivos  se  prepararán  materiales 
compuestos que será necesario sinterizar a temperaturas por encima de 1000°C. 
Durante  esa  sinterización  pueden  ocurrir  reacciones  debidas  a  la  difusión‐
reacción en las interfases de los materiales que forman el composite. Es por ello 
que se ha comprobado la estabilidad térmica del material sintetizado para poder 
descartar que las reacciones se deban a descomposición del HA y asociarlas a la 
naturaleza  química  de  los  materiales  que  se  ponen  en  contacto  a  altas 
temperaturas. Para ello, se ha realizado un tratamiento térmico de dos horas a 
1200°C a todas  las muestras preparadas y se ha comprobado mediante DRX  las 
fases que se forman a esta temperatura (Figura 3.16). 
 
Figura 3.16. Difractogramas de las muestras de HA tratadas a 1200°C (*: β‐TCP). 
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Tal y como se observa en la Figura 3.16, excepto en el caso de la muestra 
HA_NP  todas permanecen  como HA pura a esa  temperatura, por  lo que  serán 
aptas para la preparación de composites. 
Teniendo en cuenta todos los resultados anteriores, se ha seleccionado el 
HA  sintetizado  a  partir  de  trietilfosfito  y  nitrato  de  calcio  (HA_NEt)  para  la 
preparación de  los  composites  sobre  los que  se  llevarán  a  cabo  los diferentes 
estudios en los capítulos siguientes. Si bien, en general, se puede considerar que 
las características de  los diferentes HA sintetizados serían adecuadas para estos 
estudios, la elección de este material se ha hecho teniendo en cuenta, su mayor 
estabilidad a alta temperatura en comparación con el material preparado a partir 
de nitrato de calcio y ácido fosfórico (HA_NP), y su reducido tamaño de partícula 
en comparación al correspondiente a acetato de calcio y trietilfosfito (HA_AcEt). 
Aunque  el  material  obtenido  a  partir  de  acetato  de  calcio  y  ácido  fosfórico 
(HA_AcP)  también reúne estas características, se ha seleccionado  finalmente el 
material HA_NEt por su forma globular, más similar a la del material de alúmina 
con  el  que  se  llevarán  a  cabo  las  mezclas  para  obtener  los  materiales 
compuestos.  En  cualquier  caso,  quedaría  abierta  la  posibilidad  de  evaluar  las 
características  de  los  materiales  compuestos  en  función  del  tipo  de  HA 
sintetizado en el laboratorio que se utilice. 
3.3. SINTESIS DE β‐TCP. 
En el capítulo 5 se va a combinar el HA con otro fosfato cálcico, el β‐TCP, 
para la preparación de materiales compuestos HA‐TCP. Por lo tanto, a partir de la 
selección  de  precursores  realizada  para  la  síntesis  de  HA  se  ha  sintetizado 
también  el  fosfato  tricálcico  cambiando  únicamente  las  proporciones  de  los 
precursores, y se han ajustado las condiciones del proceso. 
Se ha seleccionado sólo la combinación de precursores trietil fosfito (Et) y 
nitrato de calcio (N) y el protocolo seguido es el mismo que en el caso del HA. La 
relación entre  los precursores utilizada es de 1:5 Ca:P, y se trabaja a un pH más 
bajo: pH=7.5, ya que según la curva de solubilidad para β‐TCP sería el valor más 
bajo de solubilidad para este compuesto y se aseguraría que parte del calcio del 
precursor no queda en disolución, como se puede ver en la Figura 3.17. 
58                                                                                                    Capítulo 3. Síntesis de fosfatos cálcicos 
 
Figura 3.17. Curva de solubilidad para el β‐TCP a 25°C. 
El análisis termogravimétrico del polvo amorfo obtenido se representa en 
la Figura 3.17. Se puede observar que a partir de 700°C hay una estabilización de 
la  curva  de  pérdida  de  peso.  Se  fija  inicialmente  esa  temperatura  para  la 
calcinación del material. 
 
Figura 3.18. Análisis termogravimétrico de los polvos de β‐TCP sintetizados. 
El  análisis de DRX de  la muestra  calcinada  (Figura  3.19) muestra que  a 
700°C se forma una mezcla de β‐TCP con HA. Con el fin de conseguir sintetizar el 
material  puro,  se  han  seleccionado  dos  temperaturas  superiores:  800°C  y 
1000°C.  Al  realizar  el  análisis  de  fases  para  las  muestras  obtenidas  a  estas 
temperaturas (Figura 3.19), se comprueba que es necesaria una temperatura de 
calcinación de 1000°C para que la única fase presente sea β‐TCP. Por lo tanto, se 
ha seleccionada esta temperatura para el tratamiento térmico del material. 
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Figura 3.19. Difractogramas de de los polvos de β‐TCP sintetizados. 
Se  ha  llevado  a  cabo  un  análisis  granulométrico  del material  una  vez 
calcinado. Después de  someter al  tratamiento  térmico el polvo  se pasa por un 
mortero de alúmina y se tamiza con una malla de 63 μm. Para medir el tamaño 
de grano  se prepara una  suspensión en agua. Como  se puede ver en  la Figura 
3.20 se obtiene un D50 de 1.50 µm y una mínima presencia de partículas mayores 
de 1 micra. 
 
Figura 3.20. Análisis granulométrico de los polvos de TCP sintetizados. 
Al observar el material mediante MEB, se comprueba que a pesar de que 
el  material  se  aglomera,  los  tamaños  de  partícula  sintetizados  se  consiguen 
submicrónicos. 
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Figura 3.21. Micrografía de MEB de los polvos de TCP sintetizados. 
 
3.4. CONCLUSIONES 
? Se ha sintetizado polvo nanométrico de HA mediante un método sol‐gel a 
partir  de  diferentes  precursores  de  Ca  y  P.  Se  ha  comprobado  la 
cristalinidad  del  material  y  su  estabilidad  cuando  se  somete  a 
tratamientos a alta temperatura como  los que se  llevarán a cabo para  la 
preparación de materiales compuestos. 
? Se ha  comprobado mediante diferentes  técnicas analíticas,  la  influencia 
que  tiene  la naturaleza de  los precursores en  la evolución del material 
hasta la formación de HA. 
? El  polvo  nanométrico  de  HA  obtenido  tiene  un  carácter  fuertemente 
higroscópico  y  una  gran  tendencia  a  formar  aglomerados.  Es  necesario 
por  tanto,  ajustar  las  condiciones  más  adecuadas  para  conseguir  la 
correcta  dispersión  del  material  como  punto  de  partida  para  la 
preparación de materiales compuestos. 
? Es  posible  extender  el  método  de  síntesis  puesto  a  punto  para  la 
obtención de HA a otros fosfatos cálcicos, como ha sido el caso del β‐TCP, 
mediante el ajuste de  la estequiometría de  la  reacción y de parámetros 
experimentales como pH o temperatura de tratamiento. 
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4.1 INTRODUCCIÓN. 
4.1.1 Alúmina. 
La α‐alúmina es un compuesto químico formado por oxígeno y aluminio 
cuya  fórmula molecular  es  Al2O3  y  con  una  estructura  romboédrica  de  grupo 
espacial R3c. Cada  ión de aluminio está enlazado a seis  iones de oxígeno en  la 
forma de un octaedro distorsionado y cada ión de oxígeno está enlazado a cuatro 
iones  de  aluminio  en  la  forma  de  un  tetraedro  distorsionado.  Cada  ión  de 
aluminio  ocupa  dos  tercios  de  los  intersticios  octaédricos  [21].  La  Figura  4.1 
muestra la estructura hexagonal compacta de la α‐alúmina.  
 
Figura 4.1. Estructura de la α‐Al2O3. (a) Secuencia de apilamiento AaBbAcBaA (b) Plano 
basal presentando la subred aniónica hexagonal compacta y los cationes ocupando 2/3 
de los intersticios octaédricos. 
Existen  otras  formas  de  alúmina  que  corresponden  a  las  estructuras 
metaestables y que se recogen en la Figura 4.2. La secuencia de las alúminas de 
transición que se forman depende fuertemente de la materia prima de inicio. 
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Figura 4.2. Estructuras cristalinas de la alúmina. 
Son muchas las aplicaciones en las que se puede emplear la alúmina. Las 
alúminas de transición (especialmente la γ‐Al2O3) tienen aplicaciones industriales 
como adsorbentes, catalizadores o soportes de catalizadores, recubrimientos, y 
abrasivos  suaves,  debido  al  tamaño  de  partícula  fino,  a  su  elevada  área 
superficial y a la actividad catalítica de sus superficies. 
Las propiedades más destacables de la α‐alúmina sinterizada son [1]: alta 
conductividad  térmica,  elevada  resistencia  a  la  compresión,  ofrece  un  buen 
aislamiento eléctrico a altas  temperaturas, buena  resistencia al desgaste o una 
dureza elevada. 
En la Tabla 4.1 se muestran las propiedades físico‐químicas características 
de la α‐alúmina. 
Tabla 4.1.Propiedades de la α‐Al2O3 [2]. 
Propiedad  Valor 
Color  Blanco traslúcido 
Densidad, g/cm3  3,985 
Temperatura de fusión, °C  2015 
Módulo de elasticidad (M. Young), GPa  380 
Dureza Vickers, GPa  10‐20 
Resistencia a tracción a 25 °C, MPa  206 
Resistencia a flexión a 25 °C, MPa  280‐900 
Tenacidad, MPa*m1/2  2,7‐ 4,2 
Resistencia a compresión, GPa  3.9 
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Los materiales cerámicos de alúmina, además de las buenas propiedades 
mecánicas citadas en la Tabla 4.1, tienen una buena biocompatibilidad [3], lo que 
los  convierte  en  materiales  aptos  para  su  uso  en  implantes  y  prótesis.  Son 
materiales  bioinertes,  por  lo  que  no  induce  ninguna  respuesta  en  los  tejidos 
biológicos y no es rechazado por éstos, y formarían una pareja complementaria 
con el hidroxiapatito como fase bioactiva. 
4.1.2 Alúmina como material biocompatible. 
La  alúmina es un material que  ya desde  los  años 70  se emplea para  la 
fabricación  de  implantes  y  prótesis  [4].  Así,  la  alúmina  α  se  ha  utilizado 
ampliamente en  las cabezas femorales de  las prótesis de cadera [5].En 1969 ya 
se  comenzaron a  fabricar  con alúmina  cotilos  y  cabezas  femorales  (Figura 4.3) 
para  prótesis  de  cadera  [6]  para  sustituir  la  combinación  polietileno‐metal,  ya 
que  las  partículas  de  desgaste  originadas  por  dicho  par,  eran  las  principales 
responsables de la ostolisis periprotésica y del aflojamiento protésico [7,8]. 
 
Figura 4.3. Cabeza de prótesis de cadera de alúmina. 
La selección de la alúmina para este tipo de aplicaciones se basó, además 
de en  la biocompatibilidad del material, en sus propiedades mecánicas, ya que 
tiene una alta resistencia mecánica a compresión, un bajo coeficiente de fricción 
y una bajísima velocidad de desgaste [9,10]. 
Para este tipo de aplicaciones, la norma ASTM exige una pureza del 99.5% 
con  un  contenido  máximo  de  SiO2  combinado  con  óxidos  alcalinos 
(principalmente Na2O)  inferior al 0.1%.  La pureza de una alúmina depende del 
sistema de obtención empleado. Dado que las piezas de alúmina se acostumbran 
a obtener por sinterizado,  la porosidad residual  juega un papel muy  importante 
en  las propiedades mecánicas. Durante  la  sinterización en horno convencional, 
se puede establecer una relación entre la porosidad y el tamaño de grano, de tal 
manera que, en  las  condiciones en  las que es posible  reducir  la porosidad por 
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debajo del 2%, el tamaño de grano acostumbra a crecer considerablemente. En 
este  sentido,  la  adecuada  utilización  de  técnicas  novedosas  de  sinterización 
como es  la sinterización por descarga de plasma o SPS, posibilitaría diferenciar 
los procesos que  implican densificación y crecimiento de grano  [11,12]. Esto se 
refleja en sus propiedades mecánicas  finales, y así,  la alúmina puede presentar 
durezas  entre  18‐22  GPa.  Esta  elevada  dureza  combinada  con  su  buen 
comportamiento  en  fricción  y  bajo  desgaste  hacen  de  este  material,  un 
candidato muy  interesante para  la  fabricación de prótesis articulares. El mayor 
inconveniente en la utilización de este material, es la fragilidad que caracteriza a 
los materiales cerámicos. 
4.1.3 Composites HA‐Alúmina. 
El HA es un material ampliamente utilizado como  implante en zonas del 
cuerpo donde no se requiere soportar grandes cargas o como recubrimiento de 
implantes  metálicos.  Presenta  la  ventaja  de  sus  buenas  propiedades  como 
material  biocompatible,  pero  su  uso  se  ve  limitado  debido  a  sus  bajas 
propiedades mecánicas  [13,14].  El  refuerzo  de  este  tipo  de  biocerámicas  con 
materiales  más  resistentes  mecánicamente  es  un  método  ampliamente 
estudiado en la literatura. Así, materiales cerámicos tan convencionales como la 
circona [15,16] o la alúmina [17‐20] han sido utilizados como refuerzo de HA. Sin 
embargo,  una  de  las  dificultades  más  importantes  relacionadas  con  la 
preparación de este tipo de materiales compuestos, es la alta reactividad de los 
fosfatos  cálcicos  con  las  fases  reforzantes,  fundamentalmente  a  las  elevadas 
temperaturas  que  se  requieren  para  la  sinterización  de  los  composites.  Estas 
reacciones, las cuales pueden estar favorecidas por la presencia de aditivos [21], 
pueden llegar a provocar la pérdida de su funcionalidad bioactiva. 
En  la mayoría de  los  casos, este  tipo de materiales  compuestos  se han 
preparado utilizando materias primas y métodos de conformado y sinterización 
convencionales.  En  este  trabajo,  se  va  a  estudiar  la  obtención  de materiales 
compuestos de alúmina y HA a partir de materias primas nanométricas. Uno de 
los  problemas  que  presentan  los  materiales  compuestos  HA‐Alúmina  es  la 
reactividad entre las fases, de modo que, a temperaturas por encima de 1000°C 
el HA descompone y reacciona dando lugar a segundas fases indeseadas [19]. La 
presencia  de  la  alúmina  aumenta  la  velocidad  de  descomposición  del  HA  a 
fosfatos  tricálcicos  a  temperaturas  superiores  a  1100°C  [17],  generalmente 
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debido  a  la  formación  de  aluminatos  cálcicos  (por  ejemplo  CaAl2O4)  por 
reacciones del tipo: 
Ca10(PO4)6(OH)2 + Al2O3 → 3Ca3(PO4)2 + CaAl2O4 + H2O 
Es sabido que el tamaño de partícula de un material afecta directamente 
tanto  a  su  reactividad  como  a  los mecanismos  de  sinterización,  por  lo  que  se 
evaluará  la posibilidad de conseguir densificar este tipo de composites evitando 
la reacción entre  los componentes. Además, como ya se ha demostrado en  los 
últimos años,  la utilización de técnicas no convencionales de sinterización como 
SPS permite mejorar las propiedades mecánicas de diferentes materiales, gracias 
a la densificación de los mismos preservando el carácter nanoestructurado. 
En  este  trabajo,  se  estudiará  tanto  la mejora mecánica  que  supone  la 
sinterización de los materiales mediante SPS como el control que puede aportar 
sobre la reactividad del sistema. 
4.2 MATERIALES DE PARTIDA. 
4.2.1 Alúmina comercial. 
La  alúmina empleada en  los estudios  realizados en el  sistema HA‐Al2O3 
(HA‐A) es una  alfa  alúmina  comercial nanométrica de  la  casa  Taimei  (α‐Al2O3 
TAIMEI  TM‐DAR),  cuyas  características  suministradas  por  el  proveedor  se 
recogen en la Tabla 4.2: 
Tabla 4.2. Características de la alúmina Taimei comercial. 
Estructura cristalina  Alfa 
Área superficial, m2/g  14.5 
D‐50, μm  0.153 
Impurezas, ppm 
‐Na 
‐Si 
‐Fe 
 
8 
10 
8 
En  la Tabla 4.3  se  resume el análisis químico proporcionado por  la casa 
comercial para el polvo de alúmina empleado. Este análisis confirma que se trata 
de una alúmina de elevada pureza, apta para su uso como biomaterial según  la 
norma ASTM (G15). 
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Tabla 4.3. Análisis químico del polvo de α‐Al2O3. 
α‐Al2O3 TAIMEI TM‐DAR pureza > 99.99% (Taimei Chemicals, Japón) 
Impurezas (ppm) 
Si  Fe  Na  K  Ca  Mg  Cu  Cr  Mn  Th  U 
10  8  8  3  3  2  1  <1  <1  <0.005  <0.004 
4.2.2 Distribución de tamaño de partícula. 
Al  polvo  comercial  de  alúmina  se  le  ha  realizado  un  análisis 
granulométrico para determinar  su distribución de  tamaños de partícula. En  la 
Figura 4.4 se muestran los resultados obtenidos mediante un equipo Coulter® LS 
13320. 
 
Figura 4.4. Distribución de tamaño de partícula de los polvos de partida de alúmina 
comerciales empleados. 
La  α‐alúmina  seleccionada  presenta  una  distribución  de  tamaño 
monomodal  con un  tamaño medio en  torno a 150 nm. También  se observa  la 
presencia de una pequeña proporción de aglomerados en el material de partida 
de aproximadamente 2‐3 micras. 
Aunque es posible encontrar alúminas comerciales de menor tamaño, se 
trata  de  alúminas  de  transición,  mientras  que  en  este  polvo  la  única  fase 
presente es  la alfa alúmina. A  la vista del  tamaño de partícula del material,  se 
confirma el carácter nanométrico de esta alúmina alfa. 
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4.2.3 Densidad real (He) y superficie específica. 
La densidad real del material en polvo se ha determinado con picnómetro 
de  helio  siendo  el  valor  de  3.93  ±  0.01  g/cm3.  Este  dato  coincide  con  las 
indicaciones  suministradas por  la casa comercial, así como con  los valores que 
aparecen en la bibliografía para este material a escala nanométrica. 
La  superficie  específica  del  polvo  se  ha  medido  en  un  equipo 
Micromeritics  ASAP  2000  siendo  el  resultado  13.48  m2/g.  Este  valor  es 
relativamente  alto  para  una  muestra  de  alfa  alúmina,  debido  al  carácter 
nanométrico  del material.  La  superficie  específica  del  polvo  será  un  factor  a 
tener en cuenta en las posibles reacciones que pueden tener lugar al preparar los 
composites HA‐A. 
4.2.4 DRX. 
En  la Figura 4.5 se muestra el difractograma de rayos X obtenido para el 
polvo de alúmina comercial. Según la posición e intensidad de los picos se puede 
comprobar que se ajusta perfectamente con  la ficha JCPDS (Joint Committee on 
Powder Diffraction Standards): 81‐166 para el corindón (α‐alúmina), sin detectar 
impureza alguna. 
 
Figura 4.5. Difractograma de rayos X (DRX) de la α‐Al2O3 comercial empleada. 
4.2.5 Microscopía electrónica de barrido. 
En  las  imágenes  de  MEB  recogidas  en  la  Figura  4.6  se  puede  ver  la 
morfología globular de  las partículas del polvo de alúmina empleada. Se puede 
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apreciar el tamaño nanométrico y  la homogeneidad en tamaño que presenta el 
material con el que se va a trabajar. 
   
Figura 4.6. Mircrografías de MEB de α‐Al2O3 Taimei. 
4.3 ESTUDIO DE MATERIALES COMPUESTOS HA‐Al2O3. 
4.3.1 Procesado de materiales. 
4.3.1.1 Potencial Zeta. 
Para poder preparar mezclas homogéneas de las dos fases con las que se 
va a trabajar es necesario tener en cuenta que en una suspensión, además de la 
interacción entre las partículas que la componen, existen interacciones partícula‐
disolvente  y  disolvente‐disolvente,  normalmente  conocidas  como  solvatación, 
convirtiendo  la  suspensión  en  un  sistema  complejo  de  estudio  con múltiples 
interacciones.  Por  tanto,  para  preparar  las  mezclas  es  necesario  estudiar  en 
primer  lugar  la  dispersión  de  cada  uno  de  los materiales  por  separado,  para 
luego proceder al mezclado en las proporciones y condiciones adecuadas. 
El potencial zeta es uno de los parámetros fundamentales que controla la 
interacción  de  las  partículas  en  suspensión.  Cuando  partículas  con  carga  se 
aproximan entre ellas, el que se repelan depende del equilibrio entre las fuerzas 
de atracción que experimentan todos  los cuerpos, y de  las fuerzas de repulsión 
determinadas por la magnitud del potencial en la capa de deslizamiento.  
Se ha determinado la curva de potencial zeta (PZ) en función del pH para 
el  polvo  de  alúmina  en  suspensión.  Las medidas  se  han  llevado  a  cabo  en  un 
equipo  ZetaPALS  de  la  casa  Brookhaven.  La  curva  obtenida  se muestra  en  la 
Figura 4.7: 
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Figura 4.7. Variación del potencial zeta con el pH para la α‐Al2O3 comercial utilizada. 
La  medida  del  potencial  zeta  proporciona  información  sobre  la 
interacción de las partículas de alúmina en suspensión para distintas condiciones 
de  pH.  Este  material  presenta  un  punto  isoeléctrico  (PZ=0)  para  un  pH  de 
aproximadamente 9.5. En ese punto  isoeléctrico  las partículas no experimentan 
repulsión, por  lo que  tenderán  a  aglomerarse.  Este efecto  correspondería  a  la 
zona marcada en rojo en la Figura 4.7 y el estado de las partículas se representa 
en  la Figura 4.8A. Se considera que hay repulsión entre  las partículas y que, en 
consecuencia, se evita su aglomeración, para valores de PZ mayores de 30 mV y 
menores  de  ‐30  mV.  Por  lo  tanto,  la  suspensión  sería  estable  en  las  zonas 
situadas por encima de pH=10 y por debajo de pH=7.5, señaladas en verde en la 
Figura 4.7 y representadas esquemáticamente en la Figura 4.8B. 
   
Figura 4.8. A. Partículas sin carga, libres para chocar y aglomerar. B. Partículas cargadas, 
la fuerza de repulsión evita la aglomeración. 
Un  factor  adicional  a  tener  en  cuenta  en  el  caso  de  la  preparación  de 
mezclas de HA‐A, es  la solubilidad que tiene el hidroxipatito,  la cual comienza a 
ser  importante a pH  ligeramente ácido. Si  se  representa  la  solubilidad del Ca2+ 
del HA para distintos pH se puede ver que es necesario que el pH esté en torno a 
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9 para minimizar  la cantidad de Ca disuelto. Por  lo tanto, a  la hora de preparar 
una  suspensión de HA  será necesario  trabajar a pH próximo a dicho valor. Sin 
embargo,  si  se  pretende  estabilizar  los  componentes  únicamente mediante  el 
control  de  pH,  estas  condiciones  óptimas  para  dispersar  el HA,  coinciden  con 
aquellas en las que tiene lugar la aglomeración de las partículas de alúmina como 
se observa en la gráfica de potencial zeta. 
 
Figura 4.9. Curva de solubilidad de Ca2+ para una suspensión de HA. 
Por lo tanto, para conseguir la alúmina y el HA bien dispersos trabajando 
a pH=9, es necesaria  la adición de dispersantes. Para estudiar  la estabilidad de 
las  suspensiones  de  alúmina  en  las  diferentes  condiciones,  se  han  realizado 
simulaciones con el programa Hamaker 2.0 que permite conocer si las fuerzas de 
repulsión son suficientemente fuertes para que a un determinado pH la alúmina 
no  esté  aglomerada,  según  las  propiedades  y  condiciones  del  dispersante 
empleado.  Así  proporcionándole  al  programa  información  del  material  a 
dispersar,  el  medio  y  los  aditivos,  éste  es  capaz  de  calcular  las  fuerzas  de 
atracción/repulsión involucradas.. Si las fuerzas de repulsión son mayores que las 
de atracción, las partículas estarán perfectamente dispersas; mientras que, en el 
caso contrario, se produciría la aglomeración de las mismas. En la Figura 4.10, se 
muestra una captura de pantalla de este programa, el cual ha sido desarrollado 
para calcular teóricamente las fuerzas existentes entre partículas.  
El  programa  Hamaker  desarrollado  en  el  Laboratoire  Technologie  des 
Poudres  (EPFL,  Suiza)  permite  calcular  los  potenciales  de  interacción  entre 
partículas  suspendidas  en  un medio,  tanto  para  sistemas homogéneos  con  un 
solo  tipo  de  partículas  como  heterogéneos,  teniendo  en  cuenta  las  fuerzas 
electrostáticas,  estéricas  y  las  fuerzas  de  dispersión.  El  programa  emplea 
distintos modelos teóricos para las fuerzas de dispersión (no retardado, Gregory, 
Bergström, Vincent), las fuerzas estéricas (Bergström) basándose en parámetros 
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como el tamaño de partícula, la temperatura, el potencial zeta, la concentración 
iónica y  las propiedades de un posible dispersante. El programa representa una 
estimación  para  la  barrera  energética  necesaria  para  la  estabilización  de  una 
suspensión durante un tiempo determinado. Se pueden  introducir varias series, 
con lo que se puede hacer comparaciones de materiales y condiciones. La Figura 
4.10 muestra la interfaz del programa.  
 
Figura 4.10. Imagen de la interfaz del programa usado para los cálculos de dispersión del 
material a partir de parámetros teóricos. 
El compuesto que se  introduce en  la simulación para  la dispersión de  la 
alúmina es el ácido poliacrílico  (PAA). Este polímero se adsorbe muy bien en  la 
superficie  de  las  partículas  de  alúmina  y,  dependiendo  del  pH  de  trabajo,  la 
distribución espacial de  las cadenas orgánicas cambia. En el caso de  trabajar a 
pH>6, se sitúan de manera más o menos perpendicular a  la superficie del polvo 
al  que  están  unidas,  que  sería  la  disposición  óptima  para  ejercer  el  efecto 
estérico que  impida  la aglomeración de  las partículas  [22]. Por  lo  tanto, con  la 
adición del ácido poliacrílico es posible conseguir una dispersión adecuada de los 
polvos de alúmina en las mismas condiciones que el HA a un pH de 9. 
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Figura 4.11. Representación esquemática de las distintas configuraciones del PAA 
adsorbido sobre una superficie en función del pH. 
Las  simulaciones  con  el  programa  Hamaker  han  permitido  comprobar 
que, sin la adicción del dispersante, las partículas se aglomeran al pH de trabajo. 
Una simulación para HA y para la alúmina en las mismas condiciones adicionando 
una concentración de PAA de 0.5%peso en el medio modifica  la curva de energía 
potencial  total,  superando  la  barrera  para  la  dispersión  de  las  partículas  y 
evitando así su aglomeración. 
4.3.2 Preparación de mezclas. 
El  procesamiento  de  las  mezclas  se  ha  realizado  por  vía  húmeda.  En 
primer  lugar, se ha preparado una suspensión de HA y otra de Al2O3, en base a 
los  estudios  realizados  con  el  programa  Hamaker.  Se  ha  preparado  una 
suspensión de cada uno de los materiales en las siguientes condiciones: 
? Concentración: 35%peso de sólidos 
? Medio: disolución acuosa con 0.5%peso de PAA y pH=9 (NH4OH). 
Estas suspensiones se han molido por atrición previamente para facilitar 
la eliminación de  los aglomerados  iniciales y facilitar el acceso del dispersante a 
la  superficie  de  los  nanopolvos.  Se  ha  empleado  para  este  procedimiento  un 
molino de circona equipado con un sistema de refrigeración, bolas de circona de 
1.25 mm y se han llevado a cabo los tratamientos a una velocidad de 1500 rpm, 
durante tiempos de 1.5 h. Finalmente, se ha realizado una etapa de  lavado con 
100 ml de la disolución al 0.1%peso de PAA y pH=9. 
Después  de  este  tratamiento,  se  han  caracterizado  los  tamaños  de 
partícula de los materiales. Las curvas granulométricas resultantes se recogen en 
la  Figura  4.12,  pudiendo  observar  que  se  han  eliminado  los  aglomerados  que 
aparecían  en  la  los materiales  de  partida  en  el  rango  de  las micras,  lo  que 
significa que se ha conseguido una buena dispersión a pesar de trabajar con un 
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pH  dentro  de  la  zona  de  inestabilidad  de  la  suspensión  según  la  gráfica  del 
potencial zeta de la alúmina (Figura 4.7). 
 
Figura 4.12. Distribución de tamaño de partícula de la suspensión de HA y alúmina 
preparadas. 
Una  vez  preparada  la  suspensión  estable  de  cada  una  de  las  fases  se 
mezclan en  las proporciones necesarias para obtener  las composiciones  finales 
indicadas  en  la  Tabla  4.4.  Los  porcentajes  de  los  distintos  componentes  están 
calculados en peso. 
Tabla 4.4. Composiciones de trabajo para el sistema HA‐A. 
Muestra  Composición 
HA  100 % HA 
A  100 % alúmina 
90H10A  90 % HA + 10 % Alúmina 
80H20A  80 % HA + 20 % Alúmina 
60H40A  60 % HA + 40 % Alúmina 
30H70A  30 % HA + 70 % Alúmina 
Una  vez  homogeneizada  cada mezcla,  se  procede  a  su  secado.  Con  el 
objetivo de evitar la reaglomeración del polvo se ha utilizado la técnica de freeze 
drying o  liofilización  (FD). En una primera  fase se congela  la suspensión acuosa 
en agitación. Para ello, mientras se hace girar el matraz en un rotavapor (Figura 
4.13), se introduce en un baño con nitrógeno líquido. De este modo se consigue 
una congelación homogénea del material. A continuación, el hielo es eliminado 
por  sublimación  en  vacío  mientras  se  mantienen  las  bajas  condiciones  de 
temperatura (‐50°C), situándose en el diagrama de fases del agua por debajo de 
su punto triple (Figura 4.14). 
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Figura 4.13. Congelación de la suspensión para su posterior liofilización. 
 
Figura 4.14. Diagrama de fases del agua. 
4.3.3 Caracterización de las mezclas. 
Se ha hecho un análisis termogravimétrico a estas mezclas de polvos. El 
análisis  se  llevó  a  cabo  a  una  velocidad  de  5°C/min  hasta  una  temperatura 
máxima de 1400°C. Las curvas obtenidas se recogen en la Figura 4.15. 
 
Figura 4.15. Análisis termogravimétrico para los polvos preparados HA‐A. 
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En el caso del polvo de alúmina pura sólo hay una ligera pérdida en peso 
inicial  (<1%)  relacionada,  probablemente,  con  la  eliminación  de  restos  del 
disolvente y del dispersante. Para el  resto de muestras, si bien  las pérdidas de 
peso observadas son relativamente bajas, se observa que son aproximadamente 
proporcionales al contenido en HA. Así,  la máxima pérdida en peso es del 5% y 
corresponde a la muestra de HA puro. Este aumento en la pérdida de peso con el 
porcentaje de HA, se relaciona con la tendencia que tiene el fosfato cálcico para 
captar  humedad  del  ambiente,  por  lo  que  las  muestras  tendrán  más  agua 
adsorbida en superficie en la medida en que el contenido en HA sea mayor. Esto 
se  aprecia  claramente  en  la  pérdida  de  peso  que  tiene  lugar  en  torno  a  350‐
400°C. A partir de esa temperatura, en todas las muestras con HA se observa una 
ligera pérdida de peso gradual lo que puede estar relacionado con la eliminación 
de grupos OH de su estructura. Es necesario destacar una característica común 
en el caso de las muestras 80H20A y 60H40A. En ambos casos se aprecia un pico 
de pérdida de peso a una temperatura en torno a 1100°C. Teniendo en cuenta 
que esta caída no se observa en ninguno de  los componentes puros, se puede 
concluir que estará relacionado con  la reacción entre ambos componentes. Por 
lo tanto, será necesario tener en cuenta esta información a la hora de diseñar los 
ciclos de sinterización de los materiales. 
También  se  ha  medido  la  densidad  de  las  mezclas  preparadas.  Las 
medidas  han  sido  realizadas  mediante  picnometría  de  He,  de  modo  que  se 
obtiene  para  cada  una  de  las  composiciones  la  densidad  real.  Los  valores 
obtenidos se recogen en la Tabla 4.5. En el caso de las mezclas HA‐A los valores 
de la densidad obtenidos están de acuerdo con los que se obtendrían siguiendo 
la regla de las mezclas. 
Tabla 4.5. Densidad de los polvos HA‐A preparados por FD. 
Muestra  Densidad (g/cm3) 
HA  3.13 ± 0.01 
A  3.97 ± 0.01 
90H10A  3.20 ± 0.01 
80H20A  3.31 ± 0.01 
60H40A  3.45 ± 0.01 
30H70A  3.68 ± 0.01 
En el caso de los materiales sinterizados, ante las posibles reacciones que 
pueden  tener  lugar entre  los componentes, se determinará  la densidad real en 
cada muestra para considerarla como la densidad teórica del material. 
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Se ha estudiado, mediante microscopía electrónica de barrido, el aspecto 
de estos polvos después del tratamiento de freeze drying. Las imágenes para dos 
de  las mezclas  se  pueden  ver  en  la  Figura  4.16.  Las  partículas mantienen  su 
aspecto globular después del procesado. 
   
Figura 4.16. Micrografías MEB de las mezclas preparadas por FD. 
Para determinar  los parámetros que  se utilizarán en  la  sinterización del 
material también se ha estudiado  la sinterización dinámica del composite. Para 
ello se ha prensado  isostáticamente polvo de diferentes composiciones, y se ha 
observado la evolución de la longitud de la pieza con el tratamiento térmico. Se 
ha  trabajado  en  dos  atmósferas:  aire  y  vacío,  ya  que  la  sinterización  del 
composite  se  llevará  a  cabo  tanto  en  horno  convencional  (aire)  como  en  SPS 
(vacío). En  la Figura 4.17 se representan  las curvas de sinterización dinámica en 
aire y vacío para HA puro y para composites con las composiciones 90% HA ‐ 10% 
Al2O3 y 80% HA 20% Al2O3, a la velocidad de 5°C/min hasta 1450°C. A la vista de 
la curva correspondiente al HA puro, se puede concluir que  la densificación del 
material ocurre entre 1000°C y 1250°C. Sin embargo, en el caso de las mezclas de 
HA  y  alúmina  se  pueden  apreciar  alteraciones  en  la  contracción  del material 
alrededor de 1100°C, que son  indicativas del  inicio de  la  reacción entre ambos 
componentes, la cual continúa hasta 1200°C. Este resultado está de acuerdo con 
los resultados observados en el análisis termogravimétrico. 
2 μm 2 μm
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Figura 4.17. Curvas de sinterización dinámica en aire y en vacío. 
En  cuanto a  la  influencia de  la atmósfera de  trabajo, en el  caso del HA 
puro apenas  se aprecian diferencias  cuando  se  lleva a  cabo  la  sinterización en 
aire  o  vacío.  Sin  embargo,  para  las  mezclas  HA‐A  se  puede  observar  que 
comienzan a contraer antes en atmósfera de aire. A pesar de que las diferencias 
en  las temperaturas en ambas atmósferas son muy pequeñas, el hecho de que 
en atmósfera de vacío haya un ligero retraso, parece indicar que los grupos OH‐ 
del  HA,  los  cuales  se  eliminarán  más  fácilmente  en  condiciones  de  vacío  y 
temperatura, influyen en la sinterización del material. Por otro lado, el hecho de 
que  durante  la  contracción  se  puedan  identificar  claramente  cambios  de 
pendiente  en  las  curvas,  es  indicativo  de  que  están  teniendo  lugar  reacciones 
entre la alúmina y el HA durante el tratamiento térmico, independientemente de 
la atmósfera de trabajo. 
A  la  vista  de  los  resultados  obtenidos  en  la  caracterización  de  los 
composites  HA‐A,  resulta  evidente  que  está  teniendo  lugar  la  reacción  entre 
ambos componentes a altas temperaturas. Para  identificar  las transformaciones 
que están ocurriendo y determinar a qué  temperatura ocurren se ha  llevado a 
cabo  un  estudio  mediante  difracción  de  rayos  X  a  alta  temperatura.  Se  ha 
seleccionado un barrido angular entre 20 y 50°, un tamaño de paso de 0.02° y un 
tiempo de un segundo por paso. Se ha aplicado una rampa de calentamiento de 
5°C/min y  se han obtenido  los difractogramas entre 500 y 1200°C. También  se 
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han  registrado  durante  el  enfriamiento  para  estudiar  la  reversibilidad  de  las 
reacciones.  Las  gráficas obtenidas para  cada una de  las  fases puras en  aire  se 
recogen en las Figura 4.18. 
 
Figura 4.18. Difractogramas de alta temperatura en aire de las fases puras (HA y alúmina) 
Se puede observar que en el caso de las fases puras no hay ningún tipo de 
alteración  en  el  intervalo  de  temperaturas  en  que  se  adquieren  los 
difractogramas.  Es  importante  destacar  la  estabilidad  del HA  utilizado  en  este 
trabajo,  lo  que demuestra que  las  reacciones que  están  teniendo  lugar  en  las 
mezclas no están  favorecidas por  la descomposición del HA  sino que  se deben 
exclusivamente a la presencia de la alúmina. 
Se ha tomado la mezcla 80H20A y se le ha realizado el mismo análisis que 
a cada una de  las  fases, obteniendo  los difractogramas del polvo a  las mismas 
temperaturas.  Los  resultados  obtenidos  y  su  detalle  se muestran  en  la  Figura 
4.19 
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Figura 4.19. Difractogramas en aire a alta temperatura de la mezcla 80H20A. 
En  el  análisis  realizado  en  aire muestra  que  a  1000°C  están  presentes 
únicamente  las  fases  de  HA  y  de  alúmina,  mientras  que  la  muestra  está 
visiblemente  reaccionada  a  1200°C,  observándose  picos  de  difracción 
correspondientes a aluminatos cálcicos, fosfatos de aluminio y fosfato cálcico. Se 
ha  realizado en más detalle el análisis entre estas dos  temperaturas, pudiendo 
verse que a 1150°C hay unos pequeños picos indicativos del inicio de la reacción 
(círculo rojo), la cual se completa en los siguientes 50°C. Esta reacción se explica 
por  la  facilidad de  los cationes Ca2+ del HA para difundir. Esta difusión del Ca2+ 
desde el HA a la alúmina, da lugar a la formación de aluminatos cálcicos y un HA 
pobre  en  calcio  que  puede  descomponer  dando  otros  fosfatos  cálcicos,  entre 
ellos α‐fosfato tricálcico (α‐TCP) y β‐fosfato tricálcico (β‐TCP). Se ha estudiado el 
efecto  de  distintas  atmósferas,  para  lo  cual  se  ha  realizado  un  ensayo  similar 
pero en vacío (Figura 4.20). 
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Figura 4.20. DRX en vacío a alta temperatura de la mezcla 80H20A. 
En  vacío  también  se  aprecia  inicialmente  que  la  reacción  aparece  por 
encima  de  1000°C,  pero  al  hacer  el  análisis más  detallado  con  intervalos  de 
temperatura  menores  se  puede  ver  que  a  1050°C  la  reacción  ya  está  muy 
avanzada  y que a 1200°C  se ha  completado. Estas  reacciones entre el HA  y  la 
alúmina  son  irreversibles  como  se demuestra en  los difractogramas adquiridos 
durante la etapa de enfriamiento. Por lo tanto, se ha comprobado que en vacío, 
las  reacciones  entre  las  dos  fases  ocurren,  aproximadamente,  100°C  antes. 
Aunque serían necesarios estudios más detallados para conocer con detalle  los 
procesos  involucrados  en  estas  reacciones,  si  se  tiene  en  cuenta  la  reacción 
descrita para  la  formación de aluminatos cálcicos, el hecho de  llevar a cabo el 
tratamiento  en  vacío,  puede  favorecer  la  eliminación  del  agua  que  se  genera 
como uno de los productos de la reacción, lo que aceleraría la misma. 
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Figura 4.21. DRX en aire a alta temperatura de la mezcla 60H40A. 
Para  comprobar  la  influencia  de  la  composición  de  la  muestra  se  ha 
realizado uno de los ensayos anteriores con la composición 60H40A, es decir, se 
ha aumentado el contenido de alúmina al doble. Se puedo observar (Figura 4.21) 
que el resultado es similar al de 80H20A, ya que los primeros indicios de reacción 
aparecen alrededor de  los 1150°C  (círculo rojo) y  la muestra ya ha reaccionado 
completamente  a  1200°C.  Esta  identificación  de  las  reacciones  antes  en  vacío 
que en aire, indican que las diferencias observadas en las curvas de sinterización 
dinámica  (Figura 4.17),  las  cuales  comenzaban  a  temperaturas  inferiores en el 
caso de  los ensayos  realizados en aire, se deben  realmente a diferencias en su 
contracción, y no están relacionadas con reacciones a temperatura más baja en 
aire que en vacío. 
4.3.4 Conformado y sinterización 
Se  han  utilizado  dos  formas  de  conformado  y  sinterización  de  estos 
materiales para  conseguir  cuerpos densos.  La primera es hacer el  conformado 
del material por prensado isostático seguido de un tratamiento térmico en horno 
convencional. La otra alternativa es la sinterización del material por Spark Plasma 
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Sintering (SPS), método en que se aplica presión al mismo tiempo que se calienta 
la muestra.  Una  de  las  principales  diferencias  entre  ambos métodos  será  el 
tiempo  de  sinterización.  El  método  de  calentamiento  mediante  pulsos  de 
corriente continua, utilizado en la sinterización por descarga del plasma, permite 
alcanzar velocidades de calentamiento muy superiores a las que se consiguen en 
horno convencional, con la consiguiente reducción en el tiempo de sinterización, 
el cual puede ser un factor determinante en el control de la reactividad de estos 
materiales. 
4.3.4.1 Sinterización de composites HA‐Al2O3 en horno convencional. 
El conformado del polvo se hace por prensado isostático en frío utilizando 
moldes  poliméricos  y  aplicando  una  presión  isostática  de  200  MPa.  La 
sinterización se lleva a cabo en horno bajo tres atmósferas diferentes: aire, argón 
y  vacío,  con  el  fin  de  estudiar  posibles  diferencias  en  la  densificación  y 
reactividad de las muestras. 
A partir de los estudios anteriormente realizados sobre las mezclas de HA‐
A  se ha decidido  fijar  como  temperatura máxima de  trabajo 1200°C,  ya que  a 
pesar de la aparición de reacciones entre la alúmina y el HA, es la temperatura a 
la cual, de acuerdo al ensayo de sinterización dinámica, se puede conseguir una 
relativa  densificación  del  material.  En  todos  los  casos  las  rampas  de 
calentamiento son de 5°C/min y el tiempo de estancia de 2 h. 
Tabla 4.6. Relación de muestras HA‐A sinterizadas en horno convencional en distintas 
atmósferas y los valores de densidad obtenidos. 
Muestra  Atmósfera  Daparente (g/cm
3)  %densidad teórica 
HA_A 
90H10A_A 
80H20A_A 
Aire 
3.07 
2.79 
2.73 
98.95 
87.48 
83.15 
HA_Ar 
90H10A_Ar 
80H20A_Ar 
Argón 
2.89 
2.90 
3.01 
97.22 
92.23 
95.26 
HA_V 
90H10A_V 
80H20A_V 
Vacío 
2.90 
2.72 
2.95 
91.66 
86.35 
94.32 
Aunque ninguno de los materiales obtenidos es completamente denso, es 
posible  alcanzar  densidades  superiores  al  95%  de  la  densidad  teórica, 
fundamentalmente  en  el  caso  de  los  materiales  de  HA  puro.  La  porosidad 
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residual  tan  elevada  que  presentan  la mayoría  de  los materiales  compuestos, 
hace suponer que puede estar ocasionada, no solo por no haber alcanzado una 
temperatura  suficientemente  alta  como  para  sinterizar  estos materiales,  sino 
que las reacciones que hayan podido tener lugar generen porosidad adicional. 
Se  han  caracterizado  mediante  DRX  los  materiales  de  las  diferentes 
composiciones sinterizados bajo las tres atmósferas de trabajo. 
Figura 4.22: DRX de muestras sinterizadas en horno bajo distintas atmósferas: vacío, aire 
y Ar. 
Como se puede ver en los difractogramas recogidos en la Figura 4.22, tan 
sólo en el caso del HA puro sinterizado en aire, no se ha detectado  la presencia 
de fases distintas al polvo de HA de partida. En el resto de atmósferas hay una 
descomposición  parcial  del  HA  formando  α‐TCP  y,  en  todos  los  casos  de  los 
composites con alúmina se observa que ha tenido lugar la reacción entre ambos 
componentes dando lugar a la formación de aluminatos cálcicos y otros fosfatos. 
La composición de fases de las muestras sinterizadas, confirmando que se 
han producido reacciones a alta temperatura, apoyaría el hecho de que en parte, 
la porosidad presente en  las muestras  sea  consecuencia de dichas  reacciones. 
Más aún, si se tiene en cuenta que  la única muestra que no ha experimentado 
ninguna  transformación  en  su  composición  (HA  en  aire)  es  la  que  tiene  una 
mayor  densidad  relativa.  Con  el  fin  de  estudiar  en  más  detalle  las 
transformaciones  sufridas  por  las  diferentes muestras,  se  ha  procedido  a  su 
observación mediante MEB (Figura 4.23). 
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Figura 4.23. Micrografías de MEB de las muestras: a) HA_A, b) 90H10A_A, c) 80H20A_A, d) 
HA_Ar, e) 90H10A_Ar, f) 80H20A_Ar, g) HA_V, h) 90H10A_V, i) 80H20A_V 
En  el  caso  del HA  puro,  se  puede  observar  que  el  comportamiento  es 
completamente distinto dependiendo de  la atmósfera de trabajo. En el caso de 
la sinterización en aire, se comprueba la elevada densidad de la muestra, con un 
pequeño  porcentaje  de  porosidad  cerrada.  Además,  el  tamaño  de  grano  ha 
crecido  considerablemente  durante  la  sinterización,  con  tamaños  de  grano 
finales del orden de 2‐3 micras a pesar de que el polvo de partida es de tan solo 
125 nanómetros. A pesar de presentar una fractura claramente transgranular, es 
posible distinguir  los granos que constituyen el material, al contrario de  lo que 
ocurre en el  caso de  la muestra  sinterizada en Argón. En este  caso, aunque  la 
muestra  también  tiene  una  elevada  densidad,  no  es  posible  distinguir  las 
fronteras de grano. Teniendo en cuenta que se ha observado en el difractograma 
la  presencia  de  picos  de  otros  fosfatos  cálcicos  como  consecuencia  de  la 
descomposición de parte del HA, el comienzo de la reacción a alta temperatura, 
que ocurrirá preferentemente en la superficie de los granos, provoca la unión de 
los  mismos  haciendo  prácticamente  indistinguibles  las  fronteras  de  grano  y 
dando  un  aspecto  de  fractura  vítrea  a  la  muestra.  Por  último,  la  muestra 
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sinterizada en vacío presenta un aspecto completamente distinto. En este caso, 
incluso tras una estancia de 2 horas a 1200°C, el material presenta una elevada 
porosidad, al tiempo que se observa que la morfología prácticamente globular de 
los granos originales ha  cambiado a una  forma más alargada. En el ensayo de 
sinterización  dinámica  en  vacío  ya  se  había  apreciado  el  retraso  en  la 
densificación del material respecto al ensayo llevado a cabo en aire. Es probable 
que se esté modificando el contenido en grupos OH‐ de la estructura del HA, por 
el efecto combinado del calentamiento y atmósfera de vacío, y que este cambio 
afecte  a  su  comportamiento  durante  la  sinterización.  En  ese  sentido,  el 
calentamiento  en  atmósfera  de  Argón  correspondería  a  una  situación 
intermedia, en  las que se eliminaría más grupos OH‐ que en el caso de calentar 
en  atmósfera  oxidante  pero  menos  que  cuando  se  hace  vacío  durante  el 
calentamiento.  En  cualquier  caso,  serían  necesarios  estudios  adicionales  para 
determinar si es realmente el contenido en grupos OH‐, el responsable de este 
comportamiento. 
Por lo que respecta a los materiales compuestos con alúmina, aunque se 
ha constatado la presencia de aluminatos cálcicos en todos los casos, se aprecian 
diferencias en el grado de reacción. A nivel de densidad, destacan  las muestras 
sinterizadas  en  Ar,  presentando  una  superficie  de  fractura  con  un  aspecto 
bastante similar al del material de HA puro. A pesar de  la reacción entre ambos 
componentes,  se  pueden  obtener  materiales  de  elevada  densidad.  Todo  lo 
contrario  ocurre  en  el  caso  de  las  muestras  sinterizadas  en  aire,  donde  es 
claramente  apreciable  el  resultado  de  las  reacciones  entre  fases  en  forma  de 
pequeños cristales que aparecen en la superficie de los granos de HA. Esta mayor 
reacción entre el HA y  la alúmina se puede constatar en  los difractogramas de 
rayos  X.  Al  aumentar  el  contenido  de  alúmina  este  efecto  se  puede  apreciar 
mejor, ya que el producto de  la reacción cubre toda  la superficie de  los granos. 
Por  último,  resulta  sorprendente  que  cuando  se  sinterizan  los materiales  en 
atmósfera de vacío, la muestra con un 20% de alúmina es prácticamente densa, 
mientras que cuando el contenido es de tan solo el 10% se aprecia claramente la 
presencia de porosidad. Este resultado  indica que en este caso,  la porosidad no 
es consecuencia de  la reacción entre  los componentes sino de  la dificultad para 
densificar la matriz, tal y como se observó en el caso de la muestra de HA puro. A 
pesar de que al aumentar el contenido en alúmina, se favorecería la reacción con 
la matriz  de HA,  el  resultado  parece  indicar  que  a  partir  de  una  determinada 
cantidad de  segunda  fase  se  favorece de manera  considerable  la densificación 
del composite. 
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En  resumen,  se  ha  comprobado  la  imposibilidad  de  conseguir  la 
densificación  completa  de  este  tipo  de  nanocomposites  por  métodos 
convencionales. Además, incluso en las muestras con una densidad más elevada, 
la reacción entre ambos componentes es evidente. Por lo tanto, se va a proceder 
al estudio de  la sinterización de este  tipo de materiales mediante  la  técnica de 
SPS,  de  forma  que,  la  combinación  de  presión  y  calentamiento  favorezca  la 
densificación  de  los  mismos,  y  la  reducción  en  los  tiempos  de  sinterización 
permita evitar las reacciones de formación de aluminatos cálcicos. 
4.3.5 Sinterización de composites HA‐Al2O3 mediante SPS 
Para llevar a cabo los ensayos de sinterización en SPS se han utilizado las 
mezclas de polvo preparadas tal y como se ha descrito en el apartado 4.3.2. 
La muestra en polvo se  introduce en un molde de grafito de 20 mm de 
diámetro interno. Una vez dentro del molde se aplica una presión uniaxial previa 
de 10 MPa para hacer un preconformado del polvo. Antes de introducir el molde 
con el material en el SPS  se hace un pretratamiento  térmico para eliminar  los 
restos  del  dispersante  utilizado  en  el  procesado  del  polvo.  A  partir  de  los 
resultados  de  las  termogravimetrías  realizadas  (Figura  4.15)  se  selecciona  la 
temperatura  de  425°C  de modo  que  no  se  alteren  los moldes  de  grafito  y  se 
eliminen  los  restos  de  dispersante.  A  temperatura más  alta,  en  la  atmósfera 
oxidante  en  la  que  se  eliminan  los  restos  de  dispersante,  se  podría  dañar  el 
grafito  de  los  moldes  mermando  sus  propiedades  mecánicas.  Se  aplica  una 
rampa de 5°C/min y se mantiene la temperatura 2 horas. 
Existen numerosos  estudios  en  la  bibliografía  en  los que  se describe  la 
utilización de la técnica de SPS para minimizar el crecimiento de grano durante la 
sinterización  [23,24].  En  el  caso  de  los materiales  objeto  de  estudio  en  este 
trabajo,  es  de  esperar  que  gracias  a  la  corta  duración  de  los  tiempos  de 
sinterización, también se eviten  las reacciones que pueden ocurrir entre ambos 
componentes. En este sentido, otro punto a favor sería el potencial de la técnica 
para  conseguir  la  densificación  de  los materiales  utilizando  temperaturas más 
bajas  que  las  necesarias  para  tratamientos  convencionales.  En  el  caso  de 
materiales no conductores, como es el que nos concierne, existen estudios que 
demuestran la existencia de gradientes de temperatura a lo largo de la muestra 
[25]. Se han hecho simulaciones numéricas sobre la distribución de temperaturas 
en  el  equipo  de  SPS  como  en  el  trabajo  de Wang  y  colaboradores,  quienes 
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observaron que la parte de la muestra que estaba más en contacto con el molde 
de grafito densificaba más rápido que la parte central de la muestra. Con el fin de 
evitar  este  tipo  de  problemas,  se  ha  seleccionado  una  velocidad  de 
calentamiento  relativamente  lenta  para  este  tipo  de  técnica  (50°C/min),  pero 
que  es  suficientemente  elevada  para  estudiar  el  efecto  que  tiene  sobre  la 
reactividad del sistema. En cuanto al resto de parámetros que describen el ciclo 
de sinterización por SPS, se ha trabajado a  la presión máxima que soportan  los 
moldes, 80 MPa, y  la estancia a  la  temperatura máxima ha sido de un minuto. 
Los ensayos se han realizado en vacío (10‐1 mbar). 
En primer lugar, se ha realizado un análisis del desplazamiento de pistón 
en  función  de  la  temperatura  para  cada  una  de  las  muestras.  A  modo  de 
ejemplo, en  la Figura 4.24 se representa  la curva correspondiente a  la muestra 
80H20A. Para el resto de muestras el perfil de las curvas es similar. 
  
Figura 4.24. Representación del avance del pistón que presiona la muestra durante la 
sinterización en SPS. 
A la vista de estos resultados se han fijado tres temperaturas para llevar a 
cabo  la  sinterización  de  las  muestras  por  SPS:  1000°C,  1100°C  y  1200°C.  La 
máxima temperatura se ha seleccionado para comparar la composición de fases 
con  los  resultados  de  la  sinterización  en  horno  convencional, mientras  que  el 
resto de  temperaturas  tiene  como objetivo evaluar  la posibilidad de densificar 
este tipo de composites a menores temperaturas de sinterización mediante SPS. 
En la Tabla 4.7 se resumen las muestras y condiciones ensayadas. 
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Tabla 4.7. Muestras y condiciones utilizadas en sinterización por SPS.  
Muestra  HA_SPS  90H10A_SPS 80H20A_SPS 60H40A_SPS 30H70A_SPS 
Composición  HA 
90 % HA 
10% Al2O3 
80 % HA 
20% Al2O3 
60 % HA 
40% Al2O3 
30 % HA 
70% Al2O3 
Co
nd
ic
io
ne
s 
si
nt
er
.  Calentamiento  50°C/min 
Atmf.  Vacío 
Temp. 
final 
1000°C 
1100°C 
1200°C 
Tpo  1 min 
Presión  80 MPa 
Enfriamiento  50°C/min 
Dado que el objetivo es determinar las condiciones en las que es posible 
la sinterización de las muestras controlando la reactividad entre las fases que las 
componen, en primer  lugar se ha procedido a  la caracterización mediante DRX 
de los materiales obtenidos. 
 
Figura 4.25. Difractogramas para las muestras conformadas y sinterizadas por SPS a 
distintas temperaturas. 
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Figura 4.25. Difractogramas para las muestras conformadas y sinterizadas por SPS a 
distintas temperaturas (continuación) 
En la Figura 4.25 se puede observar que tanto en los ensayos realizados a 
la  temperatura  final  de  1000  como  de  1100°C,  no  aparecen  picos 
correspondientes  a  otras  fases  que  no  sean  HA  o  alúmina  en  ninguna  de  las 
cuatro composiciones estudiadas. Por lo tanto, se consiguen evitar las reacciones 
entre  la HA y  la alúmina. El mismo resultado se consigue en el caso de  llevar a 
cabo  la  sinterización a 1200°C para contenidos bajos en alúmina, y  solo en  los 
casos de  las muestras 60H40A y 30H70A, hay  indicios de que ha comenzado  la 
reacción de descomposición del HA, aunque el círculo rojo con el que se señalan 
muestra  la  baja  intensidad  del  pico  de  α‐TCP  y  se  siguen  identificando 
perfectamente los picos de HA, con lo que se comprueba que la reacción no está 
apenas avanzada.  
Se ha medido la densidad de las muestras conformadas y sinterizadas por 
SPS. Los valores obtenidos se recogen en la Tabla 4.8. 
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Tabla 4.8. Densidades de las muestras HA‐A preparadas por SPS. 
Muestra  Daparente(g/cm
3)  % Densidad teórica 
90H10A_1000  3.19  99.25 
90H10A_1100  3.21  >99.5 
90H10A_1200  3.22  >99.5 
80H20A_1000  3.26  98.85 
80H20A_1100  3.28  >99.5 
80H20A_1200  3.28  >99.5 
60H40A_1000  3.43  98.96 
60H40A_1100  3.47  >99.5 
60H40A_1200  3.46  >99.5 
30H70A_1000  3.42  93.6 
30H70A_1100  3.64  >99.5 
30H70A_1200  3.63  >99.5 
Se puede  considerar que en  todos  los  casos en  los que el  componente 
mayoritario es HA, las muestras están completamente densas. Incluso en el caso 
de las muestras sinterizadas a 1000°C, el valor de densidad obtenido es próximo 
al 99% de  la densidad teórica. Por  lo tanto,  la primera conclusión que se puede 
extraer es que, mediante la sinterización por SPS, es posible preparar composites 
densos de HA‐Al2O3, sin que tenga lugar reacción entre ambos, tal y como se ha 
observado mediante DRX. Se ha estudiado la microestructura de la superficie de 
fractura de las diferentes muestras sinterizadas. En la Figura 4.26, se muestra la 
imagen  correspondiente  a  la  muestra  obtenida  a  1200°C  de  la  composición 
90H10A.  En  la misma  figura  se muestra  la  fotografía  correspondiente  a  una 
muestra de HA puro obtenida en las mismas condiciones. 
   
Figura 4.26. Imágenes de MEB de las muestras: A) HA_SPS_1200, B) 90H10A_SPS_1200. 
De  la observación de  la micrografía correspondiente a  la muestra de HA 
puro se puede concluir que en comparación con el material obtenido en horno 
convencional, el  tipo de  fractura puro  cambia parcialmente de  transgranular a 
intergranular. Además, se aprecia con claridad que el tamaño de grano en el caso 
de estos materiales es  inferior  a 1  μm,  frente a  las 2‐3 µm que presentan  los 
5 μm
A
1 μm
B
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materiales  sinterizados  por  sinterización  natural.  En  cuanto  al  material 
compuesto,  es  posible  distinguir  perfectamente  la  presencia  de  los  granos  de 
alúmina en  la matriz de HA. Esto es  indicativo de  la ausencia de reacción entre 
ambos  componentes.  El  tamaño  de  grano  de  la  alúmina  es  semejante  al  del 
polvo de partida original (150 nm) a pesar de tratarse de la muestra sinterizada a 
la  temperatura más  alta. Es decir,  los  granos de  alúmina están  como  refuerzo 
perfectamente disperso en la matriz de HA, como se refleja por el hecho de que 
en el material compuesto el tipo de fractura sea completamente transgranular, a 
través de los granos de HA que son el componente menos resistente del sistema. 
Con  el  fin  de  profundizar  en  los  detalles  de  estas  muestras,  se  ha 
procedido  a  su  observación  mediante  microscopía  electrónica  de  barrido  de 
emisión de campo. En este caso, se puede apreciar el diferente  tamaño de  los 
granos  de  HA  y  alúmina  en  el material  final. Mientras  que  el  tamaño  de  los 
granos de alúmina siempre es próximo al del polvo de partida, los granos de HA 
experimentan un crecimiento apreciable, siendo el tamaño final dependiente de 
la  composición  del material,  ya  que  el  aumento  en  el  contenido  de  alúmina 
también permite controlar el tamaño de grano del HA por efecto pinning. 
 
 
Figura 4.27. Imágenes de MEB de las muestras HA‐A sinterizadas por SPS. 
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Figura 4.27. Imágenes de MEB de las muestras HA‐A sinterizadas por SPS (Continuación). 
En  el  caso  del  HA,  se  puede  observar  que  el  aspecto  final  de  la 
microestructura se ajusta perfectamente al modelo de Coble para los estados de 
sinterización [26]. En este modelo se asume una misma contracción de los poros 
en  dirección  radial,  y  en  la  etapa  final  del  proceso  los  poros  aislados  pueden 
localizarse en  los  límites de grano, en  la unión de  tres o  cuatro granos o bien 
quedarse  atrapados  dentro  de  los mismos.  En  la mayoría  de  los  casos  no  se 
alcanza una situación de equilibrio con una configuración de mínima energía, ya 
que  los bordes de  grano  tienden  a  seguir moviéndose, haciendo que el  grano 
crezca, y decreciendo, por lo tanto, su área hasta alcanzar un estado de mínima 
energía que correspondería a unos bordes de grano planos. En el caso ideal, los 
bordes de grano continuarán migrando hasta que todas  las superficies  internas 
sean  eliminadas  obteniéndose  un  monocristal.  Sin  embargo,  en  los  sistemas 
reales  quedan  poros  aislados  dentro  de  los  granos,  como  consecuencia  de  la 
movilidad  de  los  bordes  de  grano.  En  dicho  modelo,  Coble  esquematiza  el 
aspecto de  los granos en  la etapa  final de sinterización como se muestra en  la 
Figura  4.28.  Si  se  compara  este  esquema  con  la  fotografía  correspondiente  al 
material de HA puro de la Figura 4.27, las similitudes resultan evidentes. 
400 nm
30H70A_1100
400 nm
30H70A_1200
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Figura 4.28. Modelo geométrico de Coble para la etapa final de sinterización. 
4.3.6 Resistencia a compresión 
Una medida muy interesante para este tipo de materiales compuestos es 
su resistencia a compresión. Se han preparado una serie de probetas a partir de 
cada una de  las muestras sinterizadas por SPS para determinar su resistencia a 
compresión tal y como se describe en el apartado 8.2.2. 
Para el caso de  los compuestos puros utilizados  los valores obtenidos se 
representan en la Figura 4.29.  
 
Figura 4.29. Valores de resistencia a compresión para la alúmina y HA puros 
sinterizados por SPS a distintas temperaturas 
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Mediante  la medida de esta propiedad, se comprueba, tal y como se ha 
ido mencionando a lo largo de este capítulo, las bajas propiedades mecánicas del 
HA si se compara con la alúmina. Además, no se observan mejoras significativas  
al  aumentar  la  temperatura  de  sinterización,  ya  que,  como  se  ha  comentado 
anteriormente,  el material  ya  ha  densificado  completamente  a  1000ºC.  Por  el 
contrario, en los valores de resistencia a compresión de la alúmina, sí se aprecia 
la  influencia de  la  temperatura de sinterización, como cabría esperar,  teniendo 
en cuenta que, para  la alúmina, son necesarias temperaturas más altas para su 
completa densificación.  La porosidad presente en  los materiales  sinterizados a 
temperaturas  más  bajas  es  la  responsable  del  descenso  en  propiedades 
mecánicas.  El  valor  de  la  resistencia  a  compresión  para  la  alúmina  sinterizada 
mediante SPS a 1200 ºC está próximo a los valores descritos en la literatura (3‐4 
GPa) para alúminas obtenidas a mayores temperaturas de sinterización [27,28]. 
Es necesario destacar este resultado, ya que en este estudio de sinterización por 
SPS,  la  temperatura  máxima  se  ha  fijado  en  1200ºC  por  similitud  con  la 
temperatura máxima  utilizada  para  los  composites,  y  no  ha  sido  optimizada 
específicamente  para  la  alúmina.  En  lo  que  respecta  a  los  datos  bibliográficos 
para el caso de HA,  los valores que se observan para resistencia a compresión, 
cuando el material  se  sinteriza por  técnicas  convencionales, oscilan desde 200 
hasta 800 MPa [29,30]. Por lo tanto, mediante la sinterización por SPS a 1200 ºC, 
los valores se encuentran en el extremo superior de este intervalo.  
Los  valores  de  resistencia  a  compresión  de  los  composites  de  HA‐
Alúmina,  preparados  en  las  mismas  condiciones  que  las  fases  puras,  se 
representan  en  la  Figura  4.30  y  Figura  4.30.  En  el  caso  de  los materiales  con 
menores contenidos en alúmina (90H10A y 80H20A), la tendencia de los valores 
de  resistencia  a  compresión  con  la  temperatura  de  sinterización  es  similar  al 
comportamiento del HA puro, no observándose una influencia importante por la 
presencia de alúmina. 
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Figura 4.30. Valores de resistencia a compresión para 90H10A y 80H20A sinterizados 
por SPS a distintas temperaturas 
La diferencia se hace más importante cuando se aumenta el contenido de 
alúmina,  como  se  puede  observar  en  la  Figura  4.31.  Se  observa  cómo  la 
tendencia  es  más  similar  a  la  del  material  de  alúmina  puro.  Además,  la 
resistencia del hidroxiapatito se ve muy mejorada por  la adición de  la segunda 
fase, con  lo que se demuestra que es posible combinar en el mismo material el 
carácter bioactivo del HA con unas propiedades mecánicas elevadas. Es posible 
duplicar  los  valores  correspondientes  al HA puro  y,  además,  tal  y  como  se ha 
observado  en  los  análisis  de  fases  por DRX  (Figura  4.25),  se  ha  controlado  la 
reacción  entre  las  fases.  En  casos  donde  estos  composites  se  han  preparado 
mediante  técnicas  convencionales  de  sinterización,  los  valores  obtenidos  de 
resistencia  a  compresión  están  muy  por  debajo  de  los  conseguidos  en  este 
trabajo.  En materiales  preparados  por  sinterización  convencional,  los  valores 
obtenidos  son  inferiores  a  100  MPa  [31],  además  de  tener  lugar  la 
descomposición  del  HA,  resultando  fosfato  tetracálcico  y  α‐TCP.  En  otros 
trabajos publicados, aunque se han conseguido mejores valores de resistencia a 
compresión utilizando temperaturas más altas, también tiene lugar la pérdida de 
la fase de HA y por lo tanto de sus propiedades [32]. 
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Figura 4.31. Valores de resistencia a compresión para 60H40A y 30H70A sinterizados 
por SPS a distintas temperaturas. 
4.4 CONCLUSIONES 
? Mediante  el  ajuste  de  las  condiciones  de  dispersión  del HA  y  la 
alúmina,  y  el  secado  mediante  freeze  drying  de  las  suspensiones 
preparadas, es posible obtener mezclas de polvo homogéneas y libres de 
aglomerados. 
? Se  ha  estudiado  la  reactividad  entre  HA  y  alúmina mediante  el 
análisis por DRX de alta temperatura. Se ha comprobado  la dependencia 
de  la  temperatura a  la que comienza  la  reacción con  la atmósfera en  la 
que se realiza el tratamiento. 
? A diferencia de  lo que ocurre cuando  las mezclas de HA‐Alúmina 
se  sinterizan  en  horno  convencional, mediante  SPS  es  posible  obtener 
materiales  completamente  densos  evitando  la  reacción  entre  ambos 
componentes,  gracias  a  la  reducción  de  la  temperatura  y  tiempo  de 
sinterización. 
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? La determinación de la resistencia a compresión de los materiales 
compuestos  obtenidos  mediante  SPS,  ha  puesto  de  manifiesto  que 
mediante  esta  técnica,  es  posible  obtener  materiales  que  reúnen  las 
propiedades bioactivas del HA  con propiedades mecánicas mejoradas  y 
ajustables en función del contenido en alúmina.   
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5.1 INTRODUCCIÓN. 
El fosfato tricálcico (TCP) es un ortofosfato cálcico perteneciente al sistema 
CaO‐P2O5. En el campo de las sustituciones óseas, el β‐TCP fue uno de los primeros 
compuestos fosfatados empleado como sustituo óseo. En 1920 Morrison y Albee 
comprobaron que si se  inyectaba β‐TCP en una  fractura aumentaba  la velocidad 
de regeneración [1,2]. Este compuesto se reabsorbe in vivo mediante procesos de 
disolución  y  fragmentación  en  un  periodo  de  6  a  18 meses.  Sin  embargo,  una 
velocidad tan alta puede no ser beneficiosa, ya que, al ser mayor que la velocidad 
de formación de neo‐hueso, habría menos volumen de hueso formado que de β‐
TCP reabsorbido [3,4]. Una solución para modular la reabsorción del injerto, sería 
utilizar el β‐TCP en combinación con otras cerámicas menos absorbibles, como por 
ejemplo el HA. 
5.1.1 Composites HA‐TCP. 
Los materiales cerámicos basados en  fosfatos cálcicos  son una opción en 
auge  en  el  campo  de  las  sustituciones  óseas  como  rellenos  de  cavidades  y 
reemplazo  de  huesos  [5,6].  En  esas  sustituciones  es  necesario  estimular  el 
crecimiento  del  hueso  para  rellenar  las  deficiencias,  por  lo  que  un  material 
implantado debe permitir  la colonización por parte de  las células  formadoras de 
hueso (osteoblastos) para que sinteticen nuevo tejido óseo [7]. Algunos materiales 
implantables  no  son  compatibles  con  estas  células  óseas  responsables  de  la 
formación  de  nuevo  hueso,  sino  que  promueven  la  formación  de  un  tejido 
conectivo  blando  fibroso,  alrededor  de  la  parte  implantada,  en  lugar  de  hueso 
duro. En el caso de los fosfatos cálcicos sería posible promover la regeneración del 
tejido  óseo,  y  si  el material  implantado  se  diseña  adecuadamente,  permitir  el 
crecimiento  de  las  células  interconectadas  en  su  interior.  La  acción  de 
osteointegración  se  produce  gracias  a  la  precipitación  de  iones  Ca2+  y  PO4
3‐ 
procedentes  del  hueso.  Se  formaría  una  capa  de  apatita  amorfa  que  acabaría 
dando  lugar al nuevo hueso. Cuando  se utilizan compuestos de  fosfatos cálcicos 
con solubilidad controlada no se aumentaría la concentración de estos iones en la 
zona,  por  lo  que  no  se  produce  toxicidad  sistémica  ni  aparecen  reacciones 
inmunológicas contra el material  implantado, a  la vez que mantienen una buena 
biocompatibilidad [1]. 
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En la Tabla 5.1 se describen algunos de los fosfatos cálcicos biocompatibles 
junto  con  sus  valores  de  solubilidad  y  la  relación  Ca/P.  Entre  estos materiales 
destacan  el  hidroxiapatito  (HA)  y  el  β‐fosfato  tricálcico  [Ca3(PO4)2]  (β‐TCP),  los 
cuales  presentan  excelentes  características  de  biocompatibilidad,  bioactividad  y 
osteoinducción  [8].  El  desarrollo  de  implantes  basados  en  estos materiales  con 
una  porosidad  apropiada  favorece  el  crecimiento  del  tejido  óseo  logrando  una 
integración total con el tejido vivo [9]. 
Tabla 5.1. Valores de solubilidad y relación Ca/P de algunos fosfatos cálcicos [10]. 
Compuesto  Fórmula  Ca/P 
log Kps 
(25 °C) 
log Kps 
(37 °C) 
Fosfato monocálcico 
monohidratado (MCPM) 
Ca(H2PO4)2∙H2O  0.5  muy soluble  ‐ 
Fosfato monocálcico anhidro 
(MCPA) 
Ca(H2PO4)2  0.5  muy soluble  ‐ 
Brushita, fosfato dicálcico 
Dihidratado (DCPD) 
CaHPO4∙2H2O  1  6.59  6.63 
Monetita, fosfato dicálcico 
anhidro, DCPA 
CaHPO4  1  6.90  7.02 
Fosfato octacálcico (OCP)  Ca8H2(PO4)6∙5H2O  1.33  96.6  95.9 
Fosfato tricálcico‐α (α‐TCP)  α‐Ca3(PO4)2  1.5  25.5  25.5 
Fosfato tricálcico‐β (β‐TCP)  β‐Ca3(PO4)2  1.5  28.9  29.5 
Hidroxiapatito (HA)  Ca10(PO4)6(OH)2  1.67  58.4  58.6 
Fosfato tetracálcico (TTCP)  Ca4(PO4)2O  2  38 a 44  42.4 
Teniendo  en  cuenta  que  el  HA  es  estable  en  los  fluidos  corporales, 
mientras que el TCP tiene una velocidad de disolución demasiado rápida para que 
se  formen  las  uniones  óseas,  resulta  de  especial  interés  utilizar  una mezcla  de 
ambos materiales, de modo que  los  tejidos óseos puedan  crecer en  los huecos 
dejados por el TCP. 
Por  otra  parte,  al  sintetizar mezclas  de  fosfatos  cálcicos  también  puede 
aparecer el fosfato tricálcico α (α‐TCP), que comparte ciertas características con 
el β‐TCP,  como  biocompatibilidad  y  osteoconductividad,  pero  la  capacidad  de 
biosolubilización  in  vivo  e  in  vitro  son mucho mayores.  Esta mayor  reabsorción 
repercute en la capacidad de osteoinducción, que disminuye, y en la presencia de 
un microambiente con exceso de Ca2+, PO3
‐ y PO4
‐,  lo que afecta a  las células del 
entorno [11] 
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5.1.2 Tamaño de poros y crecimiento celular. 
Las piezas  implantadas deben tener un tamaño de poro e  interconexiones 
que permitan  la colonización, neo‐vascularización (formación de nuevos capilares 
sanguíneos) y células óseas (migración y adhesión de osteoblastos y osteoclastos). 
También  es  interesante  la  presencia  de microporosidad  e  interconexiones  que 
permita la difusión de nutrientes y gases. El problema que surge en este punto es 
que, como se puede observar en  la Figura 5.1, hay una proporcionalidad  inversa 
entre  los  requisitos  biomecánicos  del  implante  con  el  tamaño  y  grado  de 
porosidad [12‐14]. 
 
Figura 5.1. Relación entre el tamaño de los poros, la biocompatibilidad y resistencia 
mecánica del material. 
Es  por  ello  que  resultan muy  interesantes  las  técnicas  por medio  de  las 
cuales  se  pueden  fabricar  estructuras  tridimensionales  con  porosidad 
interconectada, pero que a la vez tengan cierta resistencia mecánica que se exige 
a las piezas que son implantadas. 
Existen distintas técnicas para desarrollar estructuras porosas a partir tanto 
de materiales  sintéticos  como  naturales. Algunas  técnicas  convencionales  como 
“fibre bounding”, “solvent casting”, “particulate leaching” o “melt moulding”, son 
técnicas que presentan problemas como el uso de disolventes orgánicos tóxicos, 
largos tiempos de fabricación, poca reproducibilidad, poros de formas  irregulares 
e  insuficiente  interconectividad  entre  los  poros  [15,16].  Por  otro  lado,  técnicas 
novedosas de prototipado  rápido permiten un diseño y control de  la geometría, 
tanto interna como externa, de la pieza a fabricar [17,18]. Según la técnica que se 
emplee  se  condicionan  las  dimensiones,  propiedades  mecánicas  y  materiales 
utilizables. 
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A la hora de diseñar una estructura tridimensional para regeneración ósea, 
hay una serie de características que aproximan las piezas procesadas a andamiajes 
o scaffolds  ideales. Se  trata de  imitar  la matriz extracelular del  tejido a sustituir, 
generando una  estructura  en  tres dimensiones  en  la  cual  las  células  se pueden 
unir, reproducir, migrar y funcionar. 
Para la obtención de scaffolds empleados en sustituciones y rellenos óseos 
se debe fabricar una estructura que cumpla los siguientes requisitos [19‐22]: 
? Esté  hecho  de  un  material  biocompatible  que  no  presenta 
citotoxicidad alguna. 
? Actúe  como  plantilla  para  el  crecimiento  del  tejido  en  tres 
dimensiones. 
? Presente una red macroporosa  interconectada con poros de diámetro 
mayor  de  100  micras,  de  modo  que  se  permite  la  penetración  de  las 
células, el crecimiento del tejido y la vascularización. 
? Esté formado por material osteoconductor de modo que se adhiere a 
los tejidos naturales sin que se forme tejido cicatricial. 
? Muestre una textura superficial que promueve la adhesión celular y la 
adsorción de los compuestos biológicos. 
? Influya  en  las  células  generadoras  de  hueso  para  favorecer  su 
diferenciación y proliferación. 
? Se reabsorba a  la misma velocidad a  la que el tejido es reparado. Los 
productos  de  la  degradación  no  pueden  generar  toxicidad  y  han  de  ser 
fácilmente eliminados.  
? Su procesamiento ha de permitir  la producción de  formas  irregulares 
adaptables a  la forma y tamaño de  los defectos que pueden presentar  los 
pacientes. 
? Las  propiedades mecánicas  del material  deben  ser  suficientes  para 
soportar  las  cargas  a  las  que  se  puede  ver  sometido  durante  la 
regeneración de los tejidos. 
? Sea reproducible para facilitar su comercialización. 
Para este tipo de aplicaciones, se pueden encontrar trabajos basados en el 
desarrollo  de  estructuras  poliméricas  reabsorbibles  para  regenerar  hueso 
trabecular, pero presentan los problemas de que los polímeros no forman uniones 
con el hueso, además de que no estimulan el crecimiento óseo. Su módulo elástico 
es mucho menor que el del hueso, con lo que se ven limitados para ser utilizados 
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en  zonas bajo  carga  y durante  su degradación  ácida pueden  generar productos 
tóxicos [23]. 
Por  todo  ello,  en  este  trabajo,  se  han  empleado  como materias  primas 
mezclas de  fosfatos cálcicos: hidroxiapatito  (HA) y β‐fosfato tricálcico  (β‐TCP), ya 
que  ambos  materiales  por  separado  han  sido  ampliamente  utilizados  como 
sustitutos,  rellenos  óseos  y  recubrimientos,  debido  a  sus  buenas  propiedades 
biológicas  como  la  respuesta  celular  de  osteoblastos  in  vitro  y  la  formación  de 
hueso in vivo [24‐28]. El aumento de la solubilidad de la mezcla HA‐β‐TCP respecto 
del  HA  puro  puede  estimular  la  respuesta  celular  y  mejorar  el  proceso  de 
formación ósea, de modo que se tiene una mezcla con una solubilidad intermedia 
que desaparece a medida que se forma el nuevo hueso. 
De manera  general,  los materiales  compuestos  HA/β‐TCP  estudiados  en 
este  capítulo  se  pueden  clasificar,  de  acuerdo  a  la  técnica  de  sinterización 
utilizada, en dos grandes bloques: materiales obtenidos mediante sinterización en 
horno convencional y materiales sinterizados por Spark Plasma Sintering (SPS). En 
el primer caso, el estudio está enfocado a la determinación de las condiciones de 
sinterización más adecuadas para  la densificación de piezas con macroporosidad 
controlada, minimizando la reactividad entre las fases que componen el material. 
Para  la obtención de  las estructuras macroporosas,  se empleará una  técnica de 
conformado no convencional como es la impresión por robocasting. En el segundo 
caso, el objetivo principal es la obtención de materiales completamente densos en 
el sistema HA/β‐TCP, lo que permitirá evaluar las prestaciones mecánicas máximas 
de este tipo de materiales. 
5.2 MATERIALES DE PARTIDA. 
Las  materias  primas  utilizadas  para  la  preparación  de  los  diferentes 
materiales compuestos objeto de estudio de este capítulo, han  sido  los  fosfatos 
cálcicos sintetizados a partir de nitrato de calcio y trietil fosfito, tal y como se ha 
descrito en el capítulo 3. 
? Hidroxiapatito (tamaño de partícula inferior a 125 nm y Ca/P=1,66). 
? β‐TCP (tamaño de partícula inferior a 500 nm y Ca/P=1,5). 
Se ha llevado a cabo un análisis granulométrico del β‐TCP, para determinar 
el tamaño de grano. Para ello se prepara una suspensión en agua en  las mismas 
condiciones  que  se  habían  utilizado  en  el  caso  del  polvo  de HA  en  el  apartado 
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4.3.2. En la Figura 5.2 se puede observar que el valor de D50 para este material es 
de 390 nm  y  se detecta  la presencia de una pequeña  cantidad de  aglomerados 
mayores de 1 micra. 
 
Figura 5.2. Análisis granulométrico de los polvos de β‐TCP sintetizados. 
5.3 ESTUDIO  DE  LA  SINTERIZACIÓN  CONVENCIONAL  DE 
MATERIALES DE HA Y  β‐TCP. 
Una  de  las  mayores  dificultades  relacionadas  con  la  sinterización  de 
materiales  compuestos  basados  en  fosfatos  cálcicos,  es  la  gran  reactividad  que 
cabe esperar entre los distintos componentes [29,30]. Se ha seleccionado un polvo 
de partida cuya composición es 50% HA y 50% β‐TCP (50H50T) como material para 
estudiar  la  evolución  de  las  diferentes  fases  cristalinas  durante  el  tratamiento 
térmico de densificación. Aunque el objetivo final es la preparación de estructuras 
con diferentes composiciones relativas HA/β‐TCP, la elección de esta composición 
se  ha  hecho  con  el  propósito  de  facilitar  la  observación  de  los  picos  de  DRX 
correspondientes  a  cada  componente,  así  como  la  variación  de  su  intensidad 
relativa. 
Para preparar la mezcla de polvos se ha seguido el proceso de freeze drying 
descrito  previamente  en  el  Apartado  4.3.2.,  el  cual  garantiza  una  distribución 
homogénea de ambos componentes. Brevemente, el proceso consiste en el ajuste 
de las condiciones de dispersión de ambos nanopolvos de manera que se evite la 
formación de aglomerados,  seguida de una etapa de  secado por  liofilización.  La 
mezcla  de  polvos  así  obtenida  se  prensa  por  CIP  a  200 MPa,  obteniéndose  los 
cuerpos en verde sobre los que se ensayarán los diferentes tratamientos térmicos. 
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La densidad de la mezcla de polvos resultante se ha determinado mediante 
picnometría  de  He,  obteniéndose  un  valor  que  se  ajusta,  tal  y  como  cabría 
esperar, al correspondiente de aplicar la regla de las mezclas. 
Tabla 5.2. Densidad real de los polvos (HA/β‐TCP) 
Muestra  Densidad (g/cm3) 
β‐TCP_FD  3.00 ± 0.01 
50H50T_FD  3.07 ± 0.01 
HA_FD  3.13 ± 0.01 
Teniendo en cuenta que una vez  sometidas  las muestras a  los diferentes 
tratamientos térmicos,  la composición de fases será distinta a  la correspondiente 
al  polvo  de  partida,  se  ha  determinado  en  todos  los  casos  la  densidad  real 
mediante picnometría de He y se ha utilizado como referencia frente a la densidad 
aparente para calcular la densidad relativa. 
Considerando  que  el  objetivo  final  de  este  estudio  es  determinar  las 
condiciones en  las que es posible  conseguir una mayor densidad en el material 
final,  evitando  en  lo  posible  la  reacción  entre  los  distintos  componentes,  se  ha 
llevado a cabo una estimación inicial de la densificación y las transformaciones de 
fases que  tienen  lugar mediante un estudio dinámico de  sinterización  y  análisis 
DRX de alta temperatura, respectivamente. 
5.3.1 Estudio dinámico de sinterización. 
Mediante el análisis dilatométrico, es posible conocer cómo evoluciona  la 
densidad  del  material  en  función  de  la  temperatura.  Así,  en  la  Figura  5.3  se 
observa  que  la  contracción  comienza  alrededor  de  los  1000°C  y  continúa  tal  y 
como corresponde a una curva de  sinterización dinámica convencional hasta  los 
1200°C, momento en el que se aprecia un cambio brusco de pendiente que nos 
indica  que  están  teniendo  lugar  transformaciones  en  el material.  Por  lo  tanto, 
considerando que se pretende minimizar las reacciones que tienen lugar entre los 
componentes del material, se establece 1200°C como la temperatura máxima para 
llevar a cabo los tratamientos térmicos. 
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Figura 5.3. Curva de sinterización dinámica de la muestra 50H50T. 
5.3.1.1 DRX de alta temperatura. 
Se ha estudiado  la evolución de  la composición de  fases en  función de  la 
temperatura mediante DRX. Para ello  se  introducen 0.5 gramos de polvo en un 
crisol de alúmina y  se  realiza un barrido para valores de 2θ entre 20° y 60° y a 
intervalos  de  temperatura  de  100°C  entre  500  y  1200°C.  Los  correspondientes 
difractogramas se recogen en la Figura 5.4. 
 
Figura 5.4. Difractogramas de alta temperatura en aire para polvos HA‐β‐TCP. 
*HA
• β‐TCP
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Solamente en el  caso del difractograma obtenido a 1200°C  se observa el 
comienzo  de  la  aparición  de  un  pequeño  nuevo  pico  para  un  valor  de  2θ de 
aproximadamente 30°, el cuál es indicativo de la formación de α‐TCP. Para el resto 
de  temperaturas,  aunque  no  aparecen  picos  correspondientes  a  ningún  otro 
fosfato  cálcico  distinto  a  los  componentes  originales,  sí  se  aprecia  que  las 
intensidades  relativas  de  los  picos  correspondientes  a  HA  y  β‐TCP  varían  en 
función  de  la  temperatura  del  tratamiento,  lo  que  indica  que  están  ocurriendo 
reacciones  de  interconversión  entre  ambas  fases.  Esta  variación  en  las 
intensidades relativas se puede observar si se comparan  los picos de difracción a 
valores  de  2θ  de  31.1  y  31.8°,  los  cuales  corresponden  a  HA  y  β‐TCP 
respectivamente.  Parece  por  tanto  inevitable  que  la  relación HA‐β‐  TCP  se  vea 
alterada durante el proceso de sinterización, por lo que será necesario determinar 
la composición final del composite en cada caso. 
5.3.1.2 Pares de difusión. 
Para  observar  inicialmente  la  reactividad  entre  el  HA  y  el  β‐TCP  se  han 
puesto en contacto las superficies de ambos materiales. Se ha preparado con cada 
una de las fases puras una pieza cilíndrica prensada isostáticamente en frío y se ha 
sinterizado en horno convencional a 1100°C, durante dos horas, con una rampa de 
calentamiento de 5°C/min. Estas muestras se han pulido y se han introducido en el 
horno asegurando el contacto entre  las mismas mediante  la aplicación de carga. 
Se  ha  llevado  a  cabo  un  tratamiento  térmico  durante  5  horas  a  1000°C.  A  la 
finalización del ensayo,  las muestras permanecen unidas,  lo que ya es  indicativo 
de la reactividad entre las fases. Se realizó un corte transversal al conjunto de las 
dos piezas, y tras el pulido de la superficie cortada, se procedió a la observación en 
el microscopio electrónico de barrido.  
La  Figura  5.5  recoge  algunas  de  las  imágenes  obtenidas  de  la  interfase 
entre el HA y el β‐TCP. En  la  imagen más general se pueden distinguir tres zonas 
perfectamente  diferenciadas:  1:  zona  correspondiente  a  la  fase  de HA,  2:  zona 
reaccionada en contacto con ambas fases, y 3: zona correspondiente al β‐TCP. 
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Figura 5.5. Micrografías MEB de la zona de contacto entre una pieza de HA y otra de β‐
TCP después del tratamiento en horno convencional. 
Al observar en detalle  la  zona de contacto  se puede ver cómo en  lo que 
originalmente era el material de β‐TCP, se ha formado una zona reaccionada en el 
borde  de  la  muestra.  En  esa  zona  se  ha  producido  un  crecimiento  de  grano 
significativo. Este resultado indica que al poner en contacto el HA con β‐TCP a alta 
temperatura, se produce una difusión de  iones de calcio entre  las dos muestras, 
en este caso el Ca2+ del HA difunde hacia el β‐TCP dando lugar a HA deficiente en 
Ca en el borde de  la muestra y a apatitos en  la superficie del β‐TCP [29]. A partir 
de este resultado se ha llevado a cabo un estudio de cómo afectan las condiciones 
de sinterización a la composición de la mezcla de fosfatos cálcicos, con el objetivo 
de minimizar la reacción en la sinterización de los materiales compuestos y poder 
controlar las proporciones de cada fase en la pieza final. 
5.3.1.3 Influencia de la temperatura de sinterización. 
En  primer  lugar,  se  ha  estudiado  cómo  afecta  la  temperatura  de 
sinterización  a  la  reactividad  y  densificación  de  las muestras.  Para  ello,  se  han 
seleccionado  3  temperaturas:  1100°C,  1150°C  y  1200°C.  La  elección  de  estas 
temperaturas  se  ha  realizado  teniendo  en  cuenta  que,  por  debajo  de  1100°C, 
apenas  ha  comenzado  la  densificación  del  material,  mientras  que  a  partir  de 
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1200°C  la  reactividad de  las muestras hace que  sea  imposible  cualquier  control 
sobre la composición final del material. 
Los cuerpos en verde preparados mediante CIP, tal y como se ha descrito 
anteriormente, se  introducen en el horno sobre una  lámina de Platino que actúa 
como  separador  frente  al  soporte  de  alúmina,  y  se  somete  a  una  rampa  de 
calentamiento  de  5°C/min  y  una  estancia  de  2  horas  a  la  temperatura máxima 
seleccionada.  La  denominación  de  las  muestras  junto  con  las  respectivas 
condiciones de tratamiento se resume en la Tabla 5.3. 
Tabla 5.3. Muestras 50H50T tratadas a distintas temperaturas. 
Muestra  Tª máxima (°C) Rampa (°C/min)  Estancia (h) 
50H50T_1100_5_2  1100  5  2 
50H50T_1150_5_2  1150  5  2 
50H50T_1200_5_2  1200  5  2 
 
Después  de  cada  tratamiento  térmico  se  ha  realizado  un  análisis  de  las 
fases  cristalinas  presentes  en  el  material  final  mediante  DRX.  Los  diferentes 
difractogramas se muestran en la Figura 5.6. Se puede observar que en el caso del 
material sinterizado a 1200°C, y como consecuencia de las dos horas de estancia a 
la máxima  temperatura, el pico que comenzaba a aparecer en  torno a 31° en el 
análisis mediante DRX de alta temperatura, ahora es claramente visible, a pesar de 
estar solapado con el pico de mayor intensidad a 31.1° correspondiente al β‐TCP. 
En  cuanto  a  las  muestras  obtenidas  a  1100°C  y  1150°C,  en  ambos  casos  las 
diferencias  están  relacionadas  con  las  intensidades  relativas  de  los  picos 
correspondientes a HA y β‐TCP, no apareciendo nuevas fases.  
Utilizando  los  difractogramas  obtenidos  se  ha  llevado  a  cabo  un  análisis 
cuantitativo de la composición de fases en las muestras. Para ello se ha utilizado el 
programa MAUD v2.26, el cual realiza análisis de difractogramas basándose en el 
método  de  Rietveld,  descrito  en  el  apartado  8.1.5.2  de  las  técnicas  y métodos 
experimentales. En el análisis cualitativo de  los difractogramas se pudo observar 
que  las  fases  presentes  en  las muestras  eran  principalmente HA  y  β‐TCP,  y  en 
alguno  de  los  casos  α‐TCP,  por  lo  que  además  de  las  curvas  obtenidas 
experimentalmente,  se  introdujeron  en  el  programa  los  parámetros 
cristalográficos de estas  tres  fases. Los  resultados obtenidos para cada muestra, 
en  forma  de  porcentajes  en  peso  de  cada  una  de  las  fases,  se muestran  en  la 
Figura 5.7. 
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Figura 5.6. DRX de las muestras 50H50T a distintas temperaturas. 
 
 
Figura 5.7. Porcentajes de cada una de las fases presentes en las muestras 50H50T 
tratadas a distintas temperaturas. 
La muestra denominada 50H50TPolvo1100,  corresponde  a una mezcla  al 
50%  en  peso  de  ambos  componentes,  los  cuales  habían  sido  sometidos, 
previamente y por separado, al tratamiento térmico a 1100 °C durante 2 horas. La 
similitud  de  la  composición  calculada  a  partir  del  difractograma  de  DRX 
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(48.8%HA/51.2% β‐TCP), y la real de la muestra (50%HA/50% β‐TCP), nos confirma 
i)  la viabilidad de  la utilización de este cálculo para evaluar  la composición de  las 
muestras y ii) la estabilidad de los polvos sintetizados como fases puras, cuando se 
calcinan a elevadas temperaturas. Respecto a los materiales compuestos, a partir 
de  los  resultados  obtenidos,  se  puede  constatar  la  variación  progresiva  de  los 
porcentajes  correspondientes  a  HA  y  β‐TCP  a  medida  que  se  aumenta  la 
temperatura de sinterización. Se puede ver cómo el contenido en HA disminuye, 
mientras que  aumenta el de  β‐TCP.  Esto  indica que  a pesar de que el HA puro 
mostró  una  estabilidad  térmica  al  menos  hasta  1200°C  (Apartado  3.1.4.3)  en 
presencia  de  β‐TCP  se  descompone  a  temperaturas  más  bajas.  Además,  a  la 
temperatura  de  1150°C  ya  se  detecta  un  pequeño  porcentaje  de  α‐TCP  que  se 
incrementa notoriamente  al  subir  la  temperatura  50°C más.  La  variación  en  los 
porcentajes de cada fase, junto con la aparición de α‐TCP, influiría en la velocidad 
de reabsorción del material. Otra posible consecuencia de esta transformación de 
fase,  sería  la  generación  de  tensiones  en  las  piezas  sinterizadas  como 
consecuencia del cambio de volumen en el material, lo que puede conducir al fallo 
por rotura del mismo [30]. 
Se  ha  medido  la  densidad  de  envoltura  de  estas  muestras  mediante 
picnometría de polvo y se ha calculado el porcentaje de densidad teórica respecto 
a la densidad real del material una vez sinterizado a cada una de las temperaturas. 
Los valores obtenidos se muestran en la Tabla 5.4. 
Tabla 5.4. Densidad aparente de las muestras 50H50T sinterizadas a distintas 
temperaturas. 
Muestra  Daparente(g/cm
3)  % Densidad teórica 
50H50T_1100_5_2  2.66  86.35 
50H50T_1150_5_2  2.72  90.84 
50H50T_1200_5_2  2.75  92.34 
No  se  consigue  la  densificación  completa  del material  a  ninguna  de  las 
temperaturas,  si  bien  en  el  caso  de  la  muestra  sinterizada  a  1100°C,  la 
composición  de  fases  es más  próxima  a  la  del material original,  es decir,  se  ha 
minimizado la reacción entre el HA y el β‐TCP. Por lo tanto, se ha establecido esta 
temperatura como  la máxima de  trabajo y  se ha estudiado  la  influencia de otro 
parámetro del tratamiento térmico, la rampa de calentamiento. De este modo se 
pretende comprobar si es posible mejorar la densidad de las muestras dando más 
tiempo durante  la etapa de calentamiento, sin  favorecer  las reacciones entre  los 
componentes  al  elevar  la  temperatura.  Se  han  comparado  tres  rampas  de 
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calentamiento: 2, 5  y 10°C/min.  La denominación de  las muestras ensayadas  se 
resume en la Tabla 5.5. 
Tabla 5.5. Muestras 50H50T sinterizadas a distintas velocidades de calentamiento. 
Muestra  Tª máxima (°C)  Rampa (°C/min) Estancia (h) 
50H50T_1100_2_2  1100  2  2 
50H50T_1100_5_2  1100  5  2 
50H50T_1100_10_2  1100  10  2 
De  nuevo,  se  ha  llevado  a  cabo  un  análisis  de  la  composición  de  fases 
mediante DRX. Estos difractogramas se recogen en la Figura 5.6. 
 
Figura 5.8. Difractogramas de las muestras 50H50T sinterizadas a 1100°C y con 
distintas rampas de calentamiento. 
Al  igual que en el caso anterior se ha  realizado el análisis cuantitativo de 
fases mediante el método de Rietveld para evaluar las reacciones que han tenido 
lugar. Los resultados obtenidos se recogen en la Figura 5.9. 
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Figura 5.9. Porcentajes de cada una de las fases presentes en las muestras 50H50T 
tratadas con distintas rampas de calentamiento. 
En  este  caso,  la  influencia  de  las  distintas  rampas  de  calentamiento  es 
menor  que  la  influencia  que  se  observó  en  el  caso  de  la  temperatura.  Cabe 
destacar que con la rampa de 2°C/min aparece un pequeño porcentaje de α‐TCP. 
Hay que tener en cuenta que una velocidad más lenta implica un tiempo más largo 
de  tratamiento  y  por  lo  tanto,  se  facilita  la  formación  de  esta  fase.  Por  lo  que 
respecta a  las velocidades de calentamiento de 5°C/min y 10°C/min  la diferencia 
es mínima,  lo que  implica que en este caso  la variación del tiempo total del ciclo 
de sinterización, no da lugar a grandes diferencias en la reactividad. 
Se ha determinado la densidad de envoltura de estas muestras, los valores 
obtenidos se muestran en la Tabla 5.6. 
Tabla 5.6. Densidad aparente de las muestras 50H50T sinterizadas con distintas 
velocidades de calentamiento. 
Muestra  Daparente(g/cm
3)  % Densidad teórica 
50H50T_1100_2_2  2.65  86.04 
50H50T_1100_5_2  2.66  86.35 
50H50T_1100_10_2  2.61  84.74 
La densidad de las muestras sinterizadas con las rampas de calentamiento 
de  2  y  5°C/min  son  similares,  observándose  un  ligero  descenso  en  el  caso  de 
aumentar la velocidad hasta 10°C/min. 
Por lo tanto, con el objetivo de evitar en la medida de lo posible la reacción 
entre  los  componentes,  pero  favoreciendo  la  densificación  del material,  se  ha 
seleccionado 1100°C y 5°C/min como temperatura final y rampa de calentamiento 
para la sinterización de las mezclas de HA y β ‐TCP. En la Figura 5.10 se muestran 
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dos  fotografías obtenidas por microscopía electrónica de barrido del material así 
obtenido. En ellas se puede apreciar que el tamaño de  los poros que presenta el 
material va desde los pocos nanómetros hasta 1‐2 micras. 
   
Figura 5.10. Superficies de fractura de muestras 50H50T sinterizadas a 1100°C. 
Una vez llevado a cabo el estudio de la reactividad entre el HA y β ‐TCP en 
una composición al 50% en cada una de  las fases, se ha extendido este análisis a 
una muestra de composición 25% de HA y 75% de TCP. Sin embargo, en este caso, 
las muestras  se  han  preparado  con  el  conjunto  de  aditivos  necesarios  para  el 
procesamiento  de muestras  por  robocasting,  que  se  describirá  detalladamente 
más  adelante  en  este  capítulo,  con  el objetivo de que  los  resultados obtenidos 
sean aplicables a los cuerpos en verde obtenidos con esta técnica de conformado. 
En la Figura 5.11 se muestra el resultado de la curva dinámica de sinterización para 
esta muestra. En la misma figura se incluye la curva correspondiente a la muestra 
50H50T,  donde  se  puede  apreciar  que  las  temperaturas  a  las  que  comienza  la 
densificación y  las  reacciones entre  los componentes son  ligeramente  inferiores. 
Además  de  la  distinta  composición,  esta  diferencia  también  es  debida  a  la 
distribución más homogénea de  las partículas en el  cuerpo en  verde,  gracias  al 
efecto de los aditivos.  
 
Figura 5.11. Estudio de sinterización de las muestras 50H50T y 25H75T. 
5 μm 2 μm
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Nuevamente  se observa  claramente que  tiene  lugar  la  reacción entre  los 
componentes a temperaturas en torno a 1150°C, por  lo que para  la sinterización 
de  las muestras  preparadas  a  partir  de  las  pastas  también  se  seleccionará  un 
tratamiento térmico que implique una temperatura inferior. 
En el caso de  la sinterización de  las muestras con  la composición utilizada 
para el procesamiento por robocasting, hay que tener en cuenta que tienen una 
carga  orgánica  considerable  debido  a  los  aditivos  que  se  añaden  para  su 
preparación. En el análisis termogravimétrico (Figura 5.12) de la muestra 25H75T, 
se  observa  una  clara  pérdida  de  peso  que  tiene  lugar  hasta  temperaturas 
alrededor de 450°C. Por lo tanto, se ha incluido una etapa de calentamiento lento 
(1°C/min) hasta 475°C con una estancia de dos horas a dicha temperatura, en el 
diseño del ciclo térmico de sinterización, para asegurar la eliminación completa de 
los  restos  orgánicos  y  evitar  su  interferencia  en  la  posterior  sinterización  del 
material. 
 
Figura 5.12. Análisis termogravimétrico en aire de la pasta utilizada para robocasting con 
composición 25H75T. 
Teniendo en cuenta los resultados obtenidos en el estudio de la reactividad 
entre HA y TCP del apartado anterior, se ha aplicado una rampa de calentamiento 
de  5°C/min  desde  los  475°C  y  se  ha  fijado  como  máxima  temperatura  de 
sinterización  1100°C.  En  este  apartado  se  ha  estudiado  el  efecto  que  tiene  el 
tiempo de estancia a la máxima temperatura sobre la densidad y composición de 
fases  de  los  materiales  con  aditivos.  Para  ello,  se  han  efectuado  ensayos  de 
sinterización con tiempos de estancia de 2, 4 y 6 horas. En la Tabla 5.7 se resume 
la denominación de estas muestras. 
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Tabla 5.7. Muestras 25H75T tratadas a 1100°C con distintas estancias. 
Muestra  Tª máxima (°C)  Rampa (°C/min)  Estancia (h) 
25H75T_1100_5_2  1100  5  2 
25H75T_1100_5_4  1100  5  4 
25H75T_1100_5_6  1100  5  6 
En la Figura 5.13 se muestran los difractogramas de rayos X obtenidos para 
estas muestras,  junto con el correspondiente a  los polvos de HA y TCP  tratados 
térmicamente  por  separado  (2  horas  de  estancia)  y  mezclados  en  la  misma 
proporción (25% HA, 75% β‐TCP). 
 
Figura 5.13. DRX de las muestras 25H75T a 1100°C y diferentes tiempos de estancia. 
En este caso, se puede apreciar incluso desde un punto de vista cualitativo, 
como  con  al  incrementar  el  tiempo  de  estancia,  ha  aumentado  el  grado  de 
reacción en las muestras, no solo por la diferencia en las intensidades relativas de 
los picos de HA y  β‐TCP, sino por  la aparición de picos correspondientes a otros 
fosfatos  cálcicos  en  las muestras  sinterizadas  con  tiempos de estancia de  4  y  6 
horas. Tan solo en el caso de  la muestra sinterizada con 2 horas de estancia a  la 
máxima temperatura, el difractograma es similar al correspondiente a la mezcla de 
polvos. Por otro lado, hay una gran similitud en los difractogramas de las muestras 
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sinterizadas con tiempos de estancia de 4 y 6 horas, lo que indica que transcurrido 
un determinado tiempo de reacción, la composición de fases apenas varía. 
Se  han  medido  las  densidades  aparentes  de  estas  muestras  y  se  ha 
calculado el porcentaje de densidad respecto a la teórica (Tabla 5.8).  
Tabla 5.8. Densidad aparente de las muestras 25H75T tratadas a 1100°C con distintas 
estancias a la temperatura máxima. 
Muestra  Daparente(g/cm
3)  % Densidad teórica 
25H75T_1100_5_2  2.93  96.70 
25H75T_1100_5_4  2.86  93.77 
25H75T_1100_5_6  2.87  94.41 
Se  han  observado  las  superficies  de  fractura  mediante  microscopía 
electrónica  de  barrido.  Las  fotografías  de  las  muestras  sinterizadas  con  los 
diferentes tiempos de estancia se muestran en la Figura 5.14. 
   
R25H7T_5_2: 1°C/min, 475°C, 2h, 5°C/min, 1100°C, 2h 
   
R25H7T5_5_4: 1°C/min, 475°C, 2h, 5°C/min, 1100°C, 4h 
Figura 5.14. Micrografías MEB de la superficie de fractura de las muestras R25H7T5 en 
función de la estancia a la temperatura máxima de tratamiento 
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R25H7T5_5_6: 1°C/min, 475°C, 2h, 5°C/min, 1100°C, 6h 
Figura 5.14. Micrografías MEB de la superficie de fractura de las muestras R25H7T5 en 
función de la estancia a la temperatura máxima de tratamiento (Continuación). 
En  todos  los  casos  se  ha  alcanzado  una  densidad  superior  al  90%  de  la 
densidad teórica. Al observar las superficies de fractura de las diferentes muestras 
preparadas  con  la  composición  25H75T  con  distintos  tiempos  de  estancia  a  la 
máxima  temperatura  de  sinterización,  se  confirman  los  valores  de  densidad 
obtenidos. Tras la sinterización de la muestra a 1100°C durante 2 horas la muestra 
ha alcanzado una densidad  relativamente próxima a  la  teórica,  con  tamaños de 
grano del orden de las 2 micras y porosidad submicrónica. Además, se observa el 
aumento de  la porosidad en  las muestras a medida que se  incrementa el tiempo 
de estancia, de  lo que  se puede deducir que en  las  reacciones que  tienen  lugar 
entre  el HA  y  el  TCP  se  generan  nuevos  poros  o  se  aumenta  el  tamaño  de  los 
existentes, como se aprecia claramente en  la muestra sinterizada con 6 horas de 
estancia. La mejora en la densificación de estos materiales en comparación con los 
correspondientes  a  la  composición  50H50T,  no  es  debida  únicamente  a  la 
diferente composición, sino que  los aditivos añadidos para el procesamiento del 
material, también  juegan un papel decisivo a  la hora de conducir a un cuerpo en 
verde  con  la homogeneidad adecuada para  conseguir una mejor densificación a 
pesar de mantener una temperatura de sinterización relativamente baja. 
5.4 CONFORMADO Y SINTERIZACIÓN. 
Se han preparado distintos  composites HA‐β‐TCP  con distintas  relaciones 
de  estas  fases,  que  van  desde  el  100%  de  HA  hasta  el  100%  de  β‐TCP.  Las 
composiciones preparadas se resumen en la Tabla 5.9. 
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Tabla 5.9. Composiciones de trabajo para el sistema HA‐β‐TCP. 
Muestra  Composición 
HA  100 % HA 
25H75T  25 % HA + 75 % β‐TCP 
50H50T  50 % HA + 50 % β‐TCP 
75H25T  75 % HA + 25 % β‐TCP 
T  100 % β‐TCP 
5.4.1 Conformado. 
La  técnica  innovadora  que  se  introduce  para  el  conformado  de  los 
composites  HA‐TCP  es  la  técnica  de  robocasting.  Esta  técnica  consiste  en  la 
deposición  controlada  de  pastas  de  materiales  cerámicos  a  través  de  una 
jeringuilla,  obteniendo  piezas  tridimensionales  con  tamaño,  forma  y 
macroporosidad determinadas previamente. 
 
Figura 5.15. Máquina de robocasting. 
El polvo del material con el que se quiere trabajar se mezcla con una serie 
de aditivos, para obtener una tinta con la consistencia necesaria para imprimir en 
una  base  acuosa.  Las  pastas  utilizadas  para  imprimir  han  de  ser  capaces  de 
soportar su propio peso durante  la deposición del material, por  lo que antes de 
imprimir las piezas es necesario ajustar las condiciones de preparación de la pasta. 
Inicialmente  se prepara una  suspensión estable  con  los materiales que  se van a 
utilizar. En este caso se ha trabajado con un contenido en sólidos de  la pasta en 
agua  del  45  %  vol.  y  las  cantidades  de  dispersante,  gelificante  y  floculante 
utilizadas han sido optimizadas mediante ensayos previos. Los ensayos consisten 
en  el  ajuste  de  las  cantidades  de  estos  aditivos  para  favorecer  la  inyección  del 
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material ya que, si se utiliza una cantidad  inapropiada, podría ocurrir bien que  la 
tinta esté demasiado fluida y las muestras puedan colapsar o, por el contrario, si la 
pasta es demasiado viscosa,  la punta de  impresión puede obstruirse. La pasta ha 
de presentar un carácter pseudoplástico para poder ser imprimida correctamente. 
La estabilización de las suspensiones empleadas con un alto porcentaje de sólidos 
requiere  fuerzas  dispersivas  entre  las  partículas,  que  se  consiguen  adicionando 
una cantidad de dispersante que recubra las partículas [31]. Como dispersante se 
ha  empleado  Darvan®  CN  (R.  T.  Vanderbilt)  disuelto  en  agua,  que  se  añade 
progresivamente  al  polvo  y  se  homogeniza  la  mezcla  agitando  con  bolas  de 
circona.  A  continuación,  se  adiciona  hidroxipropil‐metacelulosa  (Methocel, Dow 
Chemical)  como  gelificante,  el  cual  aumenta  la  viscosidad  de  la  mezcla  y, 
finalmente, el floculante, el cual es polietilenamina. El ajuste final de la viscosidad 
de  la  pasta  se  hace  variando  el  pH  con  HNO3  o  NH4OH  hasta  que  tenga  la 
consistencia necesaria para  imprimir. A partir de  los diferentes ajustes realizados 
en  el  contenido  de  aditivos,  validados  con  los  correspondientes  ensayos  de 
inyección, se han definido los siguientes contenidos por gramo de polvo, como los 
óptimos para los ensayos de robocasting: 
? Dispersante : 0.025 g. 
? Gelificante: 0.04 g de una disolución al 7 % peso. 
? Floculante: 0.02 g de una disolución al 10 % peso.  
Se  han  utilizado  distintas  puntas  de  impresión  proporcionadas  por  el 
fabricante del equipo de robocasting para la preparación de estructuras a partir de 
cada  una  de  las  composiciones  estudiadas.  En  la  siguiente  tabla  se  indican  los 
diámetros de  las puntas de  impresión,  los cuales van desde  las 200 hasta  las 410 
micras, con el código de color que la identifica. A la hora de diseñar la pieza que se 
imprime  con  cada  una  de  las  puntas  se  tiene  en  cuenta  que  los  poros  que  se 
generan han de  tener como mínimo 100  μm, ya que es el  tamaño mínimo para 
que las células puedan crecer en su interior [32,33]. 
Tabla 5.10. Tipos de puntas empleadas para imprimir las piezas de robocasting. 
Código color  Diámetro (μm) 
Azul  410 
Naranja  330 
Rojo  250 
Blanco  200 
El diámetro de la jeringuilla de inyección determinará el grosor de pared de 
la  rejilla que  se conforma mediante  robocasting una vez  sometida a  la etapa de 
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sinterización. Además, en función del tamaño de la punta que se emplea, se ajusta 
el diseño de  la pieza a  imprimir,  limitando el diámetro de  la punta  la separación 
entre líneas y capas. Para el diseño de las piezas se emplea el programa RoboCad 
(Figura 5.16) proporcionado por el fabricante del equipo. 
 
Figura 5.16. Interfaz del programa de diseño RoboCad. 
Se  ha  seleccionado  un  diseño  para  las  piezas  de  probetas  rectangulares 
creado mediante  la deposición de  líneas perpendiculares  (Figura  5.17). Una  vez 
hecho el diseño de  la pieza,  los parámetros que se pueden modificar al  imprimir 
son: 
‐ Velocidad a la que se desplaza la jeringuilla (mm/s) 
‐ Presión  del  pistón.  A  partir  del  valor  del  diámetro  interno  de  la 
jeringuilla,  la  máquina  ajusta  la  fuerza  que  aplica  al  pistón  para 
alcanzar la presión deseada. 
‐ Distancia entre las capas 
 
Figura 5.17. Disposición de las capas de líneas de material depositado. 
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La pieza, una vez  impresa, se deja secar al aire y ya se dispone del cuerpo 
en verde, que al cabo de 24 horas se separa del soporte de cristal y está listo para 
ser sinterizado (Figura 5.18). 
 
Figura 5.18. Cuerpos en verde conformados por robocasting con diferentes tamaños de 
rejilla en función de la punta empleada: (a) 410 µm, (b) 330 µm, (c) 250 µm y (d) 200 µm. 
Como resultado de  los estudios realizados en  los apartados anteriores, se 
ha  definido  el  ciclo  de  sinterización  en  horno  convencional  de  las  muestras 
conformadas por robocasting, el cual se describe en la Figura 5.19. 
 
Figura 5.19. Tratamiento térmico para la sinterización convencional de las muestras HA‐
β‐TCP conformadas por robocasting. 
En  la  Figura  5.20  se muestra  a modo  de  ejemplo  una  de  las  estructuras 
obtenidas mediante  robocasting observada mediante microscopía electrónica de 
barrido. 
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Figura 5.20. Sección vertical de una muestra sinterizada conformada por robocasting 
La  microporosidad  que  se  observa  en  la  pieza  puede  afectar  a  las 
propiedades mecánicas de  la misma, pero por otro  lado,  distintos  estudios han 
demostrado que favorece la formación de nuevo hueso [34,35]. 
5.4.1.1 Propiedades mecánicas: resistencia a compresión. 
Las  estructuras  sinterizadas  han  sido  caracterizadas  mecánicamente 
mediante la determinación de su resistencia a compresión. 
Las  curvas que  se obtienen  al presionar  las probetas de  robocasting han 
presentado principalmente dos tendencias al representar la evolución de la carga 
con el desplazamiento. En una de ellas, después de alcanzar un valor máximo,  la 
carga tiende a estabilizarse en un valor más bajo, lo cual indica alguna resistencia 
mecánica residual (Figura 5.21A). En este caso se toma como valor de resistencia 
de  compresión el pico máximo antes de  la  caída de  la  carga. En otros  casos,  se 
produce algún  tipo de meseta en  la curva al  ir  incrementándose  la carga  (Figura 
5.21B). Esta  forma de  la curva se debe a que se producen una serie de  fracturas 
secundarias que comienzan a dañar la estructura antes de llegar a su valor máximo 
de resistencia a la compresión. Debido a que ya se están produciendo daños en la 
estructura se ha tomado como valor de resistencia a compresión de la muestra el 
obtenido en esa zona (señalada con una flecha en la Figura 5.21B) 
1 mm
20 μm
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Figura 5.21. Tendencias de las curvas carga de compresión frente a desplazamiento 
obtenidas para las muestras conformadas por robocasting. 
En  la  Figura  5.22  se  pueden  ver  los  valores  obtenidos  en  función  del 
tamaño de punta con el que fueron impresas las muestras, y por tanto en relación 
con  la  porosidad  generada  para  favorecer  el  crecimiento  óseo.  La  primera 
conclusión  que  se  puede  extraer  es  que,  en  general,  los  valores  son  inferiores 
cuando  el diámetro de punta utilizado  es más bajo.  Es decir,  tal  y  como  cabría 
esperar,  por  debajo  de  un  determinado  espesor  de  pared,  las  propiedades 
mecánicas del componente se ven mermadas. Entre  los materiales  impresos con 
las puntas de 330 y 410 micras, las diferencias son menos significativas. 
 
Figura 5.22. Resistencia a compresión de las muestras impresas por robocasting. 
En lo que respecta a la composición de materiales, los valores más altos se 
obtienen  para  la  composición  25H75T,  siendo  sensiblemente  superiores  a  los 
correspondientes a los materiales preparados a partir de cada fosfato cálcico puro. 
En los estudios realizados anteriormente con este material, se había observado la 
alta  densidad  relativa  alcanzada  y  el  control  en  la  reactividad  entre  los 
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componentes para las condiciones de sinterización utilizadas en la preparación de 
estas estructuras. 
Estos  valores  obtenidos  se  han  comparado  con  una  serie  de  muestras 
óseas. La parte del hueso comparable a la estructura obtenida por robocasting es 
el  hueso  esponjoso  o  trabecular.  Para  hacer  este  estudio,  se  han  obtenido 
probetas  cilíndricas  de  este  hueso  a  partir  del  fémur  de  dos  individuos.  Se  ha 
obtenido una sección de la zona central de la cabeza del fémur de cada individuo y 
se han cortado cinco probetas de cada sección, según se muestra en el esquema 
de la Figura 5.23. 
 
Figura 5.23. Disposición de las probetas de hueso trabecular extraídas de la sección de 
cada una de las cabezas femorales. 
Estas  muestras  se  han  ensayado  en  las  mismas  condiciones  que  las 
probetas preparadas por robocasting. Los valores obtenidos para este material no 
superan  los  20 MPa  y  las  curvas  obtenidas  presentan  una  forma  similar  a  la 
descrita en la Figura 5.21. 
 
Figura 5.24. Curva de compresión de una probeta de hueso esponjoso. 
Por  lo  tanto,  los  valores  de  resistencia  a  compresión  de  los materiales 
preparados por  robocasting  superan  la propia  resistencia de  las muestras óseas, 
con lo que estas estructuras podrían ser consideradas, a priori, candidatas para ser 
utilizadas como relleno óseo en sustitución del hueso trabecular. 
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5.4.2 Sinterización por SPS. 
Se  ha  llevado  a  cabo  la  sinterización  mediante  SPS  de  materiales 
compuestos  de  HA‐β‐TCP  con  las  mismas  composiciones  de  fases  que  las 
preparadas por  robocasting y  sinterizadas en el horno  convencional. Para poder 
llevar a cabo  la comparación con  los resultados obtenidos mediante sinterización 
convencional,  se ha  fijado como  temperatura máxima de  trabajo en  los ensayos 
por SPS 1100°C. En  cuanto a  la determinación de  la  temperatura mínima,  se ha 
hecho un ensayo de sinterización para cada una de las fases por separado, con la 
presión  mínima  de  contacto,  a  modo  de  dilatometría.  En  este  ensayo  se  ha 
comprobado  a que  temperatura  comienza  la  sinterización para  cada una de  las 
fases en  los ensayos de SPS. Se ha representado el avance del pistón  frente a  la 
temperatura, de modo que se puede relacionar la sinterización del material con el 
intervalo  de  temperatura  donde  la  velocidad  de  avance  es mayor.  Al  aplicar  la 
presión mínima, se reduce la influencia de la presión en la sinterización, de modo 
que  la  información  extraída  se  relaciona  principalmente  con  el  efecto  de  la 
temperatura. En la Figura 5.25 se muestran los resultados de estos ensayos. 
 
Figura 5.25. Representación del avance del pistón en la sinterización por SPS de HA y β‐
TCP. 
El  análisis  de  las  curvas  que  representan  el  avance  del  pistón  con  la 
temperatura,  nos  da  una medida  de  la  contracción  de  las muestras  y  permite 
seguir  la sinterización dinámica del material dentro del SPS. El avance del pistón 
comienza  alrededor  de  810°C  y  830°C  para  el HA  y  el  β‐TCP,  respectivamente. 
Estas temperaturas estarían relacionadas con el comienzo de  la formación de  los 
cuellos  entre  los  granos  de  las muestras.  La  velocidad máxima  de  avance  del 
pistón (representada en rojo) para el HA y el β‐TCP presenta un máximo entre 950 
y 960°C. En ese intervalo es donde tendría lugar principalmente la sinterización del 
material. Por último, ambas muestras completan la densificación alrededor de los 
1100°C,  por  lo  que  está  de  acuerdo  con  la  temperatura máxima  definida  para 
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llevar a cabo este estudio. En cualquier caso, hay que tener en cuenta que, en los 
ensayos de sinterización mediante SPS, se aplicará una presión de 80 MPa, por lo 
que estas temperaturas de sinterización se pueden ver modificadas. 
Por otro  lado, se ha  llevado a cabo un estudio de  la composición de fases 
mediante  difracción  de  rayos  X  a  alta  temperatura  en  atmósfera  de  vacío,  que 
serán  las  condiciones en  las que  se efectuará  la  sinterización mediante SPS.  Los 
resultados de este análisis se muestran en la Figura 5.26. 
Figura 5.26. DRX para la muestra 50H50T en vacío a distintas temperaturas. 
Las  diferencias  comienzan  a  ser  significativas  a  partir  de  los  1200°C, 
observándose  que  los  picos  de  α‐TCP  aparecen  mayores  que  en  los  ensayos 
realizados  en  aire.  En  cualquier  caso,  hay  que  recordar  que  la  característica 
principal de la sinterización mediante SPS es la reducción en el tiempo del ciclo de 
sinterización, por lo que los resultados correspondientes a la composición de fases 
a alta temperatura en vacío, son solamente orientativos. 
La nomenclatura de  las muestras preparadas, así como  las condiciones de 
sinterización utilizadas se resumen en la Tabla 5.11. 
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Tabla 5.11. Muestras HA‐TCP conformadas y sinterizadas por SPS. 
Muestra 
Tª máxima 
(°C) 
Rampa 
calentamiento 
(°C/min) 
Estancia 
(min) 
Presión Tª 
máx 
(kN) 
25H75T_SPS_900  900 
50  1.5  25 
25H75T_SPS_1000  1000 
25H75T_SPS_1100  1100 
50H50T_SPS_900  900 
50H50T_SPS_1000  1000 
50H50T_SPS_1100  1100 
75H25T_SPS_900  900 
75H25T_SPS_1000  1000 
75H25T_SPS_1100  1100 
Siguiendo  la  metodología  aplicada  en  el  caso  de  los  ensayos  de 
sinterización  en  horno  convencional,  en  primer  lugar  se  ha  analizado  la 
composición de fases de los materiales obtenidos. En las gráficas de la Figura 5.27 
se muestran  los difractogramas correspondientes a  los materiales obtenidos para 
cada composición, a las tres temperaturas ensayadas. 
 
Figura 5.27. Difractogramas de las muestras HA‐β‐TCP preparadas por SPS. 
Mediante  la  sinterización  por  SPS  se  puede  ver  que  en  ningún  caso 
aparecen picos que  indiquen  la presencia de otros  fosfatos cálcicos diferentes al 
HA y β‐TCP en las muestras sinterizadas. Se pueden apreciar ligeras diferencias en 
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las  intensidades relativas de  los picos de ambos componentes por  lo que al  igual 
que en  los materiales obtenidos por  sinterización en horno  convencional,  se ha 
procedido a la realización del análisis cuantitativo de la reactividad entre el HA y β‐
TCP. Los valores obtenidos para cada muestra se recogen en la Figura 5.28. 
 
Figura 5.28. Porcentajes de cada una de las fases presentes en las muestras 50H50T tratadas 
a distintas temperaturas. 
Tras  la sinterización mediante SPS, no hay prácticamente diferencia en  la 
composición de  las muestras respecto al polvo de partida. A diferencia de  lo que 
ocurre en el horno convencional, la reactividad se minimiza gracias a la reducción 
del tiempo de tratamiento térmico, el cual es, en total,  inferior a 30 minutos. La 
estabilidad en la composición se observa para las tres mezclas estudiadas, como se 
puede comprobar en las gráficas de la Figura 5.28. Así pues, se comprueba que es 
posible  controlar  las  reacciones  entre  los  fosfatos  cálcicos  mediante  la 
sinterización  por  SPS,  lo  que  abre  la  posibilidad  de  ajustar  perfectamente  la 
composición final de las muestras densas, con la ventaja que puede suponer para 
el diseño “a la carta” de este tipo de materiales. 
Se  ha  determinado  la  densidad  de  los  materiales  obtenidos,  cuyos 
resultados se recogen en la Tabla 5.12. 
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Tabla 5.12. Densidad de las muestras HA – β‐TCP conformadas y sinterizadas por SPS. 
Muestra  Daparente(g/cm
3)  % Densidad teórica
25H75T_SPS_900  3.01  99.33 
25H75T_SPS_1000 3.03  >99.5 
25H75T_SPS_1100 3.02  >99.5 
50H50T_SPS_900  3.06  99.35 
50H50T_SPS_1000 3.07  >99.5 
50H50T_SPS_1100 3.07  >99.5 
75H25T_SPS_900  3,12  >99.5 
75H25T_SPS_1000 3,11  >99.5 
75H25T_SPS_1100 3,12  >99.5 
Los valores de  la densidad de  todas  las muestras preparadas por SPS son 
muy  similares  y  próximos  a  la  densidad  teórica.  Por  lo  tanto,  es  importante 
destacar como mediante  la sinterización por SPS, se consigue  la densificación de 
las muestras  en  tiempos muy  cortos  y  sin  sufrir  apenas modificaciones  en  su 
composición. 
A  modo  de  ejemplo,  en  la  Figura  5.29  se  muestran  las  micrografías 
obtenidas  mediante  microscopía  electrónica  de  barrido  de  las  muestras 
correspondientes a la composición 25% HA‐75% TCP. Se puede apreciar que, en el 
caso del material sinterizado a 900°C, el tamaño de grano es inferior a la micra y es 
posible identificar fácilmente las fronteras de grano en el material denso. Además, 
se  observa  un  tipo  de  fractura  preferentemente  intergranular.  Por  el  contrario, 
cuando el material  se ha  sinterizado a 1000°C,  la  superficie de  fractura muestra 
una fractura completamente transgranular en la que se aprecian con dificultad las 
fronteras  de  grano.  Este  efecto  es  aún más marcado  en  el  caso  de  la muestra 
obtenida a 1100°C. Así pues, si bien no hay claras diferencias en  la densidad del 
material final, el incremento en la temperatura de sinterización de 900 a 1100°C sí 
tiene  claros  efectos  sobre  el  tamaño  de  grano  final  del material.  Las  pequeñas 
variaciones  en  las  intensidades  relativas  de  los  picos  de  difracción  de  rayos  X 
correspondientes  al  HA  y  TCP  con  la  temperatura máxima  de  tratamiento,  los 
cuales son indicativos de cierto grado de reacción entre los componentes, pueden 
ser consecuencia de la reacción que tiene lugar en la superficie de los granos y que 
da lugar a la eliminación progresiva de las fronteras de grano. 
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25H75T_SPS_900 
25H75T_SPS_1000 
25H75T_SPS_1100 
Figura 5.29. Superficies de fractura observadas por MEB de las muestras 25H75T 
sinterizadas por SPS 
Se  han  observado  similares  características  en  las  superficies  de  fractura 
correspondientes a los materiales con las composiciones 50H50T y 75H25T. 
5.4.2.1 Resistencia a compresión. 
Al igual que en el caso de los composites HA‐A se ha medido la resistencia a 
compresión de los materiales HA ‐ β‐TCP preparados por SPS. Se han realizado las 
medidas  para  cada  una  de  las  fases  puras  a  3  temperaturas  distintas  y  para  la 
mezcla intermedia 50H50T. Los valores resultantes se recogen en la Figura 5.30. 
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Figura 5.30. Valores de resistencia a compresión de las muestras HA‐TCP sinterizadas por 
SPS. 
Por  lo  que  respecta  a  cada  fosfato  cálcico  puro,  es  importante  destacar 
que, mientras  la  resistencia mecánica del β‐TCP es prácticamente  independiente 
de  la  temperatura  de  sinterización  utilizada,  para  el  HA  se  aprecia  un  claro 
descenso cuando el material se ha sinterizado a 900°C. A pesar de  la similitud de 
las  curvas  dilatométricas  para  ambos  materiales,  estas  bajas  propiedades 
mecánicas del HA  sinterizado a 900°C, estarán  relacionadas  con  la presencia de 
cierta porosidad  residual en el material. En  los materiales  sinterizados a 1000  y 
1100°C,  las  propiedades  mecánicas  del  material  compuesto  siguen, 
aproximadamente,  la  regla de  las mezclas,  siendo necesario destacar  los valores 
absolutos de resistencia mecánica, alrededor de los 400‐500 MPa, muy superiores 
a  los  valores descritos normalmente para este  tipo de materiales. Por  lo  tanto, 
mediante el ajuste de  la composición del material, sería posible diseñar tanto  las 
prestaciones finales del componente como su velocidad de reabsorción. Además, 
mediante la sinterización por SPS, se puede controlar que la composición final del 
material sea similar a la calculada inicialmente. 
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5.5 CONCLUSIONES. 
? Mediante  el  estudio  del  par  de  difusión,  se  ha  comprobado  que  la 
difusión de  iones de Ca2+ desde el HA al β‐TCP, es el origen de  la reacción 
entre  ambos  componentes,  la  cual  es  dependiente  de  los  diferentes 
parámetros experimentales que definen el tratamiento térmico (velocidad 
de calentamiento, temperatura máxima, tiempo de estancia…). 
? La  utilización  de  la  técnica  de  conformado  por  robocasting  en 
materiales  compuestos  de  HA‐β‐TCP,  ha  permitido  obtener  estructuras 
tridimensionales, con macroporosidad controlada y propiedades mecánicas 
similares e incluso superiores a las del hueso esponjoso. 
? Mediante  la sinterización por SPS es posible reducir drásticamente  las 
reacciones  de  interconversión  entre  los  fosfatos  cálcicos,  lo  que  abre  la 
posibilidad  de  diseñar  materiales  compuestos  en  este  sistema  con 
composición controlada. 
? Las propiedades mecánicas de  los materiales compuestos HA  ‐ β‐TCP 
son  muy  superiores  a  las  descritas  anteriormente  para  este  tipo  de 
materiales,  lo  que  les  hace  candidatos  potenciales  como  sustitutos  o 
injertos que vayan a estar sometidos a cargas importantes. 
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6.1 INTRODUCCIÓN. 
Cuando  se  realiza  la  implantación  de  una  pieza  artificial  en  el  cuerpo 
humano,  a  pesar  de  las  precauciones  y  condiciones  para  las  intervenciones 
quirúrgicas, el porcentaje de infecciones en las zonas de unión de las prótesis y el 
tejido oscila entre el 1% y el 9%, según el tipo de implante del que se trate. En el 
caso  de  las  sustituciones  totales  de  cadera  [1],  el  fallo  de  implantes  debido  a 
infecciones  es  la  segunda  razón  para  la  cirugía  de  reemplazo.  Sus  efectos  se 
reflejan  en mayores  complicaciones  en  la  intervención  con  una morbilidad  y 
costes médicos más elevados que en primeras cirugías. En cifras, las infecciones 
después  de  una  segunda  cirugía  son  un  40%  mayor  que  en  una  primera 
intervención de sustitución [2]. Estudios en pacientes con implantes ortopédicos 
muestran que, de media, el  coste directo  total  asociado  con  casos en  los que 
hubo  infección  oscila  entre  15.000  y  30.000  $  (aproximadamente  tres  veces  el 
valor  de  la  intervención  inicial)  al  que  hay  que  unir  una  segunda  estancia 
hospitalaria por parte del paciente [3]. 
En  el  caso  de  los  implantes  dentales,  las  complicaciones  derivadas  de 
infecciones no suelen requerir hospitalización, pero conllevan una merma de  la 
calidad  de  vida  y  satisfacción  del  paciente,  ya  que  son  una  de  las  principales 
razones  del  fallo  prematuro  de  la  pieza  por  falta  de  osteointegración  y  el 
principal motivo de su fallo a largo plazo [4]. 
Una  técnica  habitual  y  extendida  para  prevenir  y  tratar  las  infecciones 
asociadas a  implantes ortopédicos es  la  liberación controlada de antibióticos en 
el  lugar  del  implante,  para  administrar  dosis  locales  elevadas  sin  superar  la 
toxicidad  sistémica de estos medicamentos  [5‐7].  Las  cargas de  antibióticos  se 
han usado combinadas con gran variedad de materiales biocompatibles en forma 
de  recubrimientos  o  depósitos,  tales  como  polímeros  (biodegradables  o  no)  e 
hidroxipatito sintético (HA) [8‐10].  
Un  buen  enfoque  para  el  tratamiento  localizado  de  las  infecciones 
asociadas  a  implantes  es  el  uso  de  recubrimientos  de  HA  para  liberación  de 
antibióticos, aprovechando  las propiedades osteoconductivas de este material. 
De  todos  modos,  la  cantidad  y  velocidad  de  descarga  depende  mucho  del 
carácter ácido o básico de  los antibióticos pudiendo ser más o menos retenidos 
por el soporte [8].  
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Algunas cepas de bacterias son capaces de desarrollar resistencia frente a 
los  antibióticos,  lo  que  ha  hecho  que  crezca  el  interés  por  los  agentes 
antibacterianos  con  un  espectro  de  actividad más  amplio  y  bajos  índices  de 
resistencia. Metales  como  la  plata,  el  cobre  o  el  cinc,  son  ejemplos  de  una 
estrategia alternativa para evitar la formación de películas bacterianas [11, 12]. 
En este  capítulo  se va a proceder al estudio del  sistema hidroxiapatito‐
plata  (HA/Ag).  Inicialmente,  se  ensayarán  distintas  vías  para  depositar 
nanopartículas  de  plata  (nAg)  en  la  superficie  de  los  granos  de  HA.  A 
continuación,  se  caracterizarán  los  materiales  obtenidos  y  se  evaluará  su 
capacidad  para  actuar  como  bactericida  [13,14],  como  consecuencia  de  su 
funcionalización superficial. 
6.1.1 LA PLATA COMO AGENTE BIOCIDA. 
En  los  últimos  años,  se  están  desarrollando  una  amplia  variedad  de 
materiales compuestos basados en una matriz de hidroxiapatito, generalmente 
para aplicaciones en el sector biomédico. En este trabajo se ha seleccionado  la 
plata  como  segunda  fase, debido  a  las  interesantes propiedades que presenta 
cuando  sus  dimensiones  son  del  orden  de  los  nanómetros.  Entre  las  distintas 
características  destaca  su  actividad  biocida,  haciendo  que  tenga  un  gran 
potencial  para  ser  utilizada  como  agente  antimicrobiano,  lo  cual  es  un 
complemento  ideal para biomateriales que se usan en el cuerpo humano y que 
pueden  presentar  problemas  en  su  colocación  debido  a  la  aparición  de 
infecciones. 
La  plata  se  ha  empleado  a  lo  largo  de  la  historia  en  aplicaciones  tan 
diversas  como  joyería,  utensilios,  moneda,  fotografía  o  explosivos.  Además, 
también ha resultado un compuesto que muestra actividad desinfectante, por lo 
que  ha  sido  posible  su  uso  con  fines  higiénicos  y médicos.  La  plata  ha  sido 
utilizada durante siglos como agente antimicrobiano, por ejemplo en el caso de 
tratamientos de quemaduras y heridas crónicas. Ya en el año 1000 a.C.  la plata 
era usada para potabilizar el agua [15,16]. 
Estudios  realizados  recientemente  han  definido  a  la  plata  como 
“oligodinámica”,  debido  a  su  capacidad  para  producir  un  efecto  bactericida  a 
concentraciones muy bajas. Son ya conocidas las propiedades antibacterianas de 
la  plata  en  bajas  concentraciones  frente  a  una  amplia  gama  de  patógenos, 
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incluidas las cepas de bacterias comunes causantes de las infecciones asociadas a 
implantes,  así  como  la  no  toxicidad  del  material  en  el  caso  de  células  de 
mamíferos [21‐27]. 
6.1.2 MECANISMO DE ACCIÓN DE LA PLATA. 
El mecanismo exacto de acción de la plata sobre los microorganismos no 
está  aún  completamente  determinado,  pero  se  conocen  los  cambios 
morfológicos y estructurales que sufren  las células bacterianas. El efecto de  las 
nanopartículas  de  plata  está  ligado  a  su  interacción  con  los  grupos  tiol  de 
compuestos encontrados en  los enzimas respiratorios de  los microorganismos a 
los que ataca. La plata se une a  la pared y membrana celular de  las bacterias e 
inhibe  el  proceso  respiratorio  [17].  Por  ejemplo,  en  el  caso  de  E.  coli  la  plata 
actúa  inhibiendo  la  toma  de  fosfatos  y  liberando  fosfato,  manitol,  sucinato, 
prolina y glutamina de las células de E. coli [18].  
En  el  caso  de  las  nanopartículas,  la  actividad  antimicrobiana  es  más 
eficiente comparado con otras sales de plata debido a su gran área superficial, la 
cual les permite tener un mejor contacto con los microorganismos. 
 
Figura 6.1. Actuación de nanopartículas de plata frente a una bacteria. 
Las nanopartículas se unen a la membrana celular y también penetran en 
la bacteria. La membrana bacteriana contiene proteínas con grupos sulfhídricos y 
las  nanopartículas  interaccionan  con  esas  proteínas  además  de  con  los 
compuestos  que  tienen  fósforo,  como  el  ADN.  Las  nanopartículas  de  plata 
liberan  iones de plata en  la  célula,  los  cuales mejoran  la actividad bactericida. 
[19,20]. Este efecto se describe de manera gráfica en la Figura 6.1. 
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6.1.3 MATERIALES COMPUESTOS CON PLATA. 
La mayor parte de  los biomateriales que contienen plata como sustancia 
antimicrobiana  consisten  en  la  forma  elemental  o  catiónica  del metal  (Ag+  en 
sales o  complejado)  soportada  tanto por matrices orgánicas  como  inorgánicas. 
En los casos de la plata con polímeros y biovidrios la actividad antimicrobiana de 
la plata ha sido ampliamente estudiada  [28‐31], pero en el caso de composites 
con materiales  cerámicos  como  sería  el  caso  de  HA‐Ag  dicha  actividad  se  ha 
evaluado  escasamente.  Recientemente  se  han  publicado  estudios  sobre  la 
obtención de composites de HA con Ag mediante métodos de intercambio iónico 
(sol‐gel o coprecipitación) [32‐35]. Esas rutas implican la sustitución de calcio por 
plata,  obteniéndose  un  hidroxiapatito  deficiente  en  calcio.  La  respuesta 
antimicrobiana  ante  esos  materiales  es  buena,  pero  tienen  dos  desventajas 
principales:  i)  la  retirada  de  calcio  puede  tener  efectos  negativos  sobre  la 
estabilidad  estructural  del  nano  HA  [34],  además  de  en  su  capacidad 
osteoconductora  [35]  y  ii)  puede  ocurrir  una  liberación  de  la  plata  demasiado 
rápida, dependiendo del pH. 
Esta  limitación  en  el  control  de  la  dosificación  del  agente  biocida  ha 
provocado  un  aumento  del  interés  en  las  nanopartículas  de  plata  como  una 
“fuente bactericida”, gracias a  su baja  solubilidad en medios acuosos  [21]. Por 
otro  lado,  la  actividad biocida de  las nanopartículas de plata está  influenciada 
por el tamaño de  las mismas, siendo mayor a medida que se reduce su tamaño 
[24]. Por lo tanto, es necesario evitar la aglomeración de las nanopartículas, para 
lo cual, una solución muy  interesante sería su  inmovilización sobre  la superficie 
de distintos sustratos. A pesar de las aplicaciones potenciales de los composites 
HA‐nAg,  gracias  a  la  combinación  de  las  propiedades  osteoconductoras  y 
bactericidas del material, hay pocos ejemplos en  la  literatura de nanopartículas 
de  plata  soportadas  en  partículas  de  hidroxiapatito.  En  general,  los 
procedimientos para su preparación son costosos como es el caso del material 
obtenido por co‐sputtering de plata e hidroxiapatito para recubrir superficies de 
titanio [36]. En este trabajo se presenta una forma alternativa sencilla y de bajo 
coste para obtener un composite HA‐Ag nano‐nano con actividad antimicrobiana 
basado en la nucleación de nanopartículas de plata en la superficie de granos de 
hidroxiapatito nanométricos. 
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6.2 PROCESAMIENTO  Y  CARACTERIZACIÓN  DEL 
POLVO. 
El  procesamiento  de  los  polvos  seguido  para  obtener  el  material 
compuesto  nanoestructurado  de  HA/nAg  ha  sido  una  síntesis  denominada 
coloidal, a partir de una disolución – precipitación de un precursor del metal. 
Como  materiales  de  partida  se  utilizó  el  polvo  nanométrico  de  HA 
sintetizado en el laboratorio, tal y como se ha descrito en el capítulo 3 y una sal 
precursora  de  plata  para  conseguir  la  deposición  de  nanopartículas  de  plata 
metálicas sobre la fase cerámica. 
La  sal  utilizada  como  precursor  para  la  plata  ha  sido  nitrato  de  plata, 
Ag(NO3), que se puede disolver perfectamente en el medio acuoso en el que se 
va a trabajar. El empleo del nitrato de plata para síntesis de partículas de plata 
metal  (Ag0) ha  sido ampliamente estudiado por diferentes autores, por  lo que 
son numerosas las referencias bibliográficas [21‐26]. 
En  la  siguiente  tabla  se  expone  el  análisis  químico  del  polvo  comercial 
empleado  para  la  síntesis  de  las  nanopartículas  de  plata.  Los  datos  han  sido 
proporcionados por la casa comercial. 
Tabla 6.1. Análisis químico del precursor Ag(NO3). 
Ag(NO3) pureza > 99.8% (Riedel‐de Haën) 
Análisis químico (%peso) 
Cd  Cu  Fe  Mn  Pb  Zn  Cl  NO2  SO4  Cu 
<0.0001  <0.0002  <0.0002  <0.0005 <0.001 <0.0001 <0.0001 <0.05  <0.002  <0.0002
La primera etapa del proceso consiste en preparar una suspensión con los 
nanopolvos de hidroxiapatito. Para ello se emplean  las condiciones descritas en 
el Apartado 4.3.2. 
Una vez preparada la suspensión de HA, se procede a añadir el precursor 
de plata. En este punto se pueden diferenciar dos procedimientos, en función del 
método utilizado para reducir el metal. Mientras que en uno de  los casos se ha 
llevado  a  cabo  una  reducción  química,  como  una  etapa  adicional  del  propio 
proceso de síntesis, en el otro se procede a una reducción térmica en una etapa 
posterior al secado. Ambos procesos se describen en los apartados 6.3 y 0. 
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6.3 SÍNTESIS DE NANOCOMPOSITES HA‐Ag 
6.3.1 PROCESO CON REDUCCIÓN TÉRMICA (HA/nAg_T). 
El procedimiento experimental  seguido  se  resume en el diagrama de  la 
Figura 6.2: 
 
Figura 6.2. Esquema de síntesis de la muestra HA/nAg_T reducida térmicamente. 
En  primer  lugar,  se  prepara  una  suspensión  acuosa  del  polvo  de  HA 
sintetizado en el  laboratorio con un contenido en sólidos del 10%peso. Para ello, 
se ajusta a 6 el pH de la suspensión con una disolución de ácido nítrico al 0.1 N. A 
pesar de que  las  condiciones óptimas de dispersión del polvo de HA  serían en 
medio básico  con un pH en  torno a 10, éste  se ha  fijado en 6 ya que permite 
conseguir  una  dispersión  adecuada  del  polvo  de  HA  y  está  suficientemente 
alejado del  intervalo en el que tendría  lugar  la precipitación de óxidos de plata 
[27,28].  Adicionalmente,  se  eleva  la  temperatura  de  la muestra  a  60°C  para 
HA
m=5 g
H2O
m=50.55 g
HA 10 %peso
T=60°C
Agitar y calentar 20
min
HNO30.1 N
2ml
HA 10 %peso
T=60°C
pH=6
0.08 g AgNO3
10 g H2O
HA + Ag+
NaOH1M
0.75ml
HA + AgOprecipitado
Reducción térmica
5°C/min, 350°C, 2 h
HA + 1% Ag
Centrifugado, lavado
Secado
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favorecer  la solubilidad del precursor de plata a ese pH. Con el pH ajustado se 
mantiene  la  agitación  y  la  temperatura  durante  cinco  minutos  para 
homogeneizar la suspensión y se procede a añadir el precursor de plata (AgNO3), 
de tal manera que  la concentración de plata elemental en el producto final sea 
del  1%peso,  referido  al  sólido  de  HA.  En  este  caso  serán  necesarios  0.08  g  de 
precursor,  los  cuales  se disuelven previamente en 10 g de agua destilada  y  se 
añaden gota a gota a la suspensión de hidroxiapatito en agua. 
Una vez finalizada  la adición del precursor de plata se continúa agitando 
fuertemente la suspensión y se ajusta el pH a 9 con una disolución 1 M de NaOH, 
de  modo  que  se  provoca  la  precipitación  de  la  plata  como  Ag2O,  según  el 
diagrama de potencial‐pH para disoluciones acuosas de plata [29].La suspensión 
de  hidroxiapatito,  que  hasta  ese momento  presentaba  color  blanco,  adquiere 
entonces  una  tonalidad  ligeramente  marrón.  Por  último,  la  suspensión  se 
centrifuga  a  3500  rpm  durante  30  minutos  y  se  lava  dos  veces  con  agua 
destilada.  El  polvo  resultante  se  seca  en  estufa  a  60°C  y  se  lleva  a  cabo  la 
reducción  a  plata metal mediante  un  tratamiento  térmico  a  350°C  durante  2 
horas en atmósfera de Ar/H2 90/10. Se aprecia un oscurecimiento del material 
como consecuencia de  la  reducción del óxido de plata. Es  importante destacar 
que es necesario que todo el proceso de adición de plata tenga lugar en ausencia 
de  luz  para  evitar  la  reducción  espontánea  de  la  plata  catiónica  a  plata 
elemental. 
 
Figura 6.3. Análisis termogravimétrico de HA‐Ag+ en atmósfera reductora. 
La selección de la temperatura de reducción se ha hecho en función de un 
análisis termogravimétrico en atmósfera de H2/Ar  (1:10), usando una rampa de 
5°C/min (Figura 6.3). A 350°C se observa que finaliza un pico endotérmico en  la 
160                                                                                                                      Capítulo 6. Sistema HA‐nAg 
curva DTA que se puede  relacionar con  la  reducción de  los cationes Ag+ a Ag0, 
formándose las nanopartículas de plata metal. 
6.3.2 PROCESO CON REDUCCIÓN QUÍMICA (HA/nAg_Q). 
El procedimiento experimental  seguido  se  resume en el diagrama de  la 
Figura 5. 
Al igual que en el caso anterior, se prepara una suspensión de HA en agua 
destilada  con  una  concentración  de  sólidos  del  10%peso,  y  se  lleva  a  cabo  el 
mismo ajuste de pH y temperatura. Se añade gota a gota la disolución de nitrato 
de plata y se agita la disolución final fuertemente. 
 
Figura 6.4. Esquema de síntesis de la muestra HA/nAg_Q reducida químicamente. 
En  este  caso,  la  reducción  de  la  plata  se  realiza  químicamente  in  situ 
usando  como agente  reductor el borohidruro de  sodio  (NaBH4), que  reacciona 
con la plata en la relación molar 1:8 (NaBH4:Ag
+), según las reacciones: 
HA + Ag0
HA + 1% Ag0
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m=5 g
H2O
m=50.55 g
HA 10 %peso
T=60°C
Agitar y calentar 20
min
HNO30.1 N
HA 10 %peso
T=60°C
pH=6
HA + Ag+
Centrifugado, lavado
Secado
Disoluciónde AgNO3
Disoluciónde NaBH4
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Se prepara una disolución al 1%peso de NaBH4, y se añade el doble de  la 
cantidad que corresponde a la relación estequiométrica, con el fin de garantizar 
la completa reducción de  las nanopartículas de plata. A medida que se gotea  la 
disolución  de  NaBH4  sobre  la  dispersión,  se  puede  observar  como  ésta  va 
tomando un color grisáceo. Al  igual que en el caso anterior, una vez añadido el 
precursor, es necesario  llevar a cabo  todo el proceso protegiendo  la disolución 
de la luz. 
Tras mantenerlo  agitando  fuertemente durante 5 min,  se procede  a  su 
centrifugado  y  lavado  por  dos  veces  con  agua  destilada,  como  paso  previo  al 
secado final del material en estufa a 60°C. El color que presenta  la muestra una 
vez seca es un gris verdoso, como se puede observar en la Figura 6.5. 
 
Figura 6.5. Imagen de polvo de la muestra HA/nAg_Q. 
6.4 CARACTERIZACIÓN DE LOS NANOCOMPOSITES HA/nAg. 
6.4.1 FASES MINERALÓGICAS. 
En primer  lugar,  se han  identificado mediante difracción de  rayos X,  las 
fases presentes en las muestras preparadas por los dos métodos (Figura 6.6). 
La primera conclusión que se extrae de  la observación de  los diferentes 
difractogramas  es  que  la matriz  cerámica  de  hidroxiapatito  no  se  ha  alterado 
durante  la  funcionalización  con nanopartículas de plata. No ha experimentado 
transformación que se refleje en  la aparición de nuevas fases e  incluso el grado 
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de cristalinidad es semejante, al menos desde un punto de vista cualitativo, a la 
vista de la similitud en las intensidades de los picos de difracción. 
  
Figura 6.6. Difractogramas de los composites HA/nAg con un 1%peso de plata después 
de los tratamientos de reducción. 
La morfología de los granos de hidroxiapatita una vez modificados con las 
nanopartículas de plata, también es similar al material cerámico original como se 
puede  observar  en  las micrografías  obtenidas  por microscopía  electrónica  de 
barrido (Figura 6.7) 
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Figura 6.7. Imágenes de MEB de: A. HA, B. HA/nAg_T y C. HA/nAg_Q. 
Es  importante  recordar  que  en  diferentes  etapas  del  procedimiento 
experimental para el control de  la nucleación de  las nanopartículas de plata, se 
modifica el pH y se añaden diferentes compuestos químicos que podrían haber 
reaccionado con el HA, y que sin embargo no lo han hecho. 
El pico de difracción debido a la presencia de las nanopartículas de plata 
se  observa  para  un  valor  de  2θ=38.1°  y  corresponde  al  plano  (1  1  1)  de  una 
estructura cristalina centrada en las caras. Además, en ambos difractogramas, el 
pico correspondiente a  la plata presenta una forma ancha, que de acuerdo a  la 
ecuación de Scherrer que relaciona el tamaño de los cristales con el inverso de la 
anchura de pico a media altura, es  indicativo de un tamaño de partícula propio 
de  una  granulometría  nanométrica.  Según  la  ecuación  de  Scherrer,  se  ha 
calculado para cada una de las muestras el tamaño medio de cristal. Para ello se 
ha utilizado el pico correspondiente a la plata en 2θ=38.1°. A esta ecuación se ha 
aplicado  la  corrección  de  Warren  para  eliminar  el  ensanchamiento  del  pico 
debido al equipo (Ecuación 6.1).  
2
S
2
M
2 BBB −=   Ecuación 6.1
Donde,  BM:  ancho  a mitad  de  altura  del  pico  de  la muestra  (rad)  y BS: 
ancho a mitad de altura del pico del patrón (rad). 
Como  patrón  para  la  corrección  es  necesario  utilizar  un material  que 
tenga un máximo de difracción en la misma zona que el pico que se usa para los 
cálculos y que tenga un tamaño mayor de 1 μm. Se ha utilizado un monocristal 
de  silicio  cuyo  máximo  está  aproximadamente  en  2θ=38.2°.  Los  valores 
obtenidos para cada muestra se recogen en la Tabla 6.2. 
1 μm
C
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Tabla 6.2. Tamaño medio de cristal calculado mediante la ecuación de Scherrer para las 
partículas de Ag depositadas por cada una de las vías. 
Muestra  2θ (°)  BM(°)  BS(°)  d (nm) 
HA/nAg_T  38.177  0.3663 
0.2014 
27.5 
HA/nAg_Q  38.160  0.5169  17.7 
Se  puede  ver  cómo mediante  la  deposición  con  reducción  química  los 
tamaños  que  se  obtienen  para  las  nanopartículas  son  considerablemente 
menores.  
6.4.2 RENDIMIENTO DE LA DEPOSICIÓN DE PLATA EN SUPERFICIE. 
Se  ha  analizado  la  concentración  de  plata  final  en  las  muestras 
sintetizadas  por  ambos métodos  para  determinar  la  eficiencia  del  proceso  de 
deposición.  Considerando  que  una  de  las  etapas  finales  en  ambos  procesos 
consiste en el  lavado y centrifugado para eliminar  los restos generados durante 
la  reacción  de  síntesis,  en  caso  de  que  las  nanopartículas  de  plata  no  estén 
firmemente  fijadas sobre  la superficie de  los granos de HA, se podrían eliminar 
durante el  lavado, dando  lugar a contenidos en plata  inferiores a  los deseados. 
Para  hacer  esta  valoración,  se  ha  definido  la  eficiencia  respecto  de  la 
concentración teórica de acuerdo a la siguiente expresión: 
ߟ ൌ
Cm
Ct
 ൈ 100  Ecuación 6.2 
donde η es la eficiencia del proceso de deposición, Cm es la concentración 
final de Ag en  la muestra, y Ct es  la concentración teórica de Ag en  la muestra, 
que,  en  nuestro  caso,  es  igual  al  1  %  en  peso.  La  eficiencia  del  proceso  así 
definida, ha sido del 92.5 y del 93.6% para los métodos con reducción mediante 
tratamiento térmico y reducción química respectivamente. 
Estos valores  indican que sólo una pequeña cantidad de plata se pierde 
durante  los  procesos  de  lavado  de  la  muestra  junto  con  los  restos  de 
precursores. La pequeña diferencia en eficiencia que se observa si se comparan 
ambos métodos, se podría relacionar con una mejora en  la  interacción entre  la 
nanopartícula  metálica  y  el  soporte,  una  vez  que  se  ha  llevado  a  cabo  la 
reducción  previamente  a  la  etapa  de  lavado,  si  bien,  la  diferencia  es  poco 
significativa. 
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6.4.3 ESPECTRO DE ABSORCIÓN UV‐VIS. 
La determinación de la resonancia del plasmón de superficie del espectro 
de  absorción,  es  un  parámetro  importante  en  la  caracterización  óptica  de 
nanopartículas metálicas. El pico que se puede observar como consecuencia de 
esta  absorción  varía  de  posición  y  forma  dependiendo  del  entorno,  la 
concentración, la forma y el tamaño de las nanopartículas de plata. 
 
Figura 6.8. Espectro UV‐vis del polvo de Ag‐HA donde se muestra la banda del plasmón 
de superficie que corresponde a las nanopartículas de Ag. 
En  ambas muestras  la  curva obtenida para el espectro de  absorción es 
típica  del  plasmón  de  resonancia  de  superficie  de  nanopartículas  esféricas  de 
plata, por lo que en ambas muestras hay nanopartículas de plata en la superficie 
del HA. En  los dos casos se puede observar un único pico con un máximo a 430 
nm.  La  aparición  de  un  pico  único  bien  definido  es  representativa  de  una 
distribución estrecha de tamaños de partícula y homogeneidad de forma de  las 
mismas ya que, en el caso de que el metal se hubiera depositado con distintas 
geometrías  o  con  una  distribución  de  tamaños  bimodal,  se  vería  claramente 
algún otro pico en  longitudes de onda mayores en el espectro de absorción. La 
única diferencia apreciable entre los dos espectros es la baja intensidad del pico 
en la muestra HA/nAg_T en comparación con HA/nAg_Q. Una disminución en la 
intensidad  del  pico  suele  estar  relacionado  con  un  aumento  en  el  grado  de 
agregación de las partículas, o lo que es lo mismo, un descenso en el contenido o 
concentración de nanopartículas aisladas. Este aspecto ha sido estudiado en más 
detalle mediante microscopía electrónica de transmisión. 
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6.4.4 MICROSCOPÍA ELECTRÓNICA DE TRANSMISIÓN (MET). 
En  la  Figura  6.9  se  muestran  las  micrografías  obtenidas  mediante 
microscopía electrónica de  transmisión de  las muestras HA/nAg_T y HA/nAg_Q 
respectivamente. En ambos casos se puede observar como las partículas de plata 
presentan una forma globular con tamaños que no exceden los 30 nm. Además, 
las partículas se encuentran dispersas y perfectamente adheridas a  la superficie 
de los granos de HA. Estas imágenes están de acuerdo con los valores de tamaño 
de  cristal  para  las  partículas  calculados  mediante  la  ecuación  de  Scherrer 
recogidos en la Tabla 6.2. 
Si  se  comparan  las  muestras  obtenidas  por  ambos  métodos  de 
procesamiento, se observa que si bien el tamaño de  las nanopartículas de plata 
es similar en ambos casos,  la presencia de agregados de mayor tamaño es más 
frecuente  en  el  caso  de  la  muestra  preparada  mediante  reducción  por 
tratamiento  térmico,  tal  y  como  cabría  esperar  a  la  vista  de  los  resultados 
correspondientes  a  la  resonancia  de  plasmón  superficial  discutidos 
anteriormente. 
 
Figura 6.9. Micrografías de MET de las muestras reducida: A. HA/nAg_T, B. HA/nAg_Q. 
6.5 INFLUENCIA DE LA ETAPA DE SECADO. 
Al  llevar  a  cabo  la modificación  superficial  de  los  granos  de HA  en  vía 
húmeda, mediante  la  utilización  de  un  precursor  de  plata  en  disolución,  una 
etapa  del  proceso  consiste  en  el  secado  de  la muestra.  Este  proceso  puede 
afectar al tamaño final de  las nanopartículas de plata, fundamentalmente en el 
caso de  la vía de síntesis por reducción química, en  la que ésta es  la etapa final 
del proceso y  la única que supone un aporte de temperatura, por  lo que podría 
50 nm
A
50 nm
B
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influir en  la coalescencia y el consiguiente crecimiento de  las nanopartículas. La 
importancia  de  obtener  las  nanopartículas  de  plata  con  el  menor  tamaño 
posible, se debe a que su actividad biocida depende directamente de su tamaño, 
por  lo  que  un  crecimiento  excesivo  podría  provocar  la  pérdida  de  su 
funcionalidad. Por  lo tanto, se han probado dos vías de secado del material: en 
estufa  convencional  a  diferentes  temperaturas  y  por  liofilización  o  “freeze‐
drying”. 
Para estudiar este parámetro se han preparado cuatro muestras distintas 
siguiendo  la  vía  de  reducción  química  (HA/nAg_Q),  tres  de  ellas  a  distintas 
temperaturas de secado en estufa convencional y una cuarta por liofilización. Las 
temperaturas que  se han ensayado han  sido 60°C, 120°C y 200°C.  La etapa de 
liofilización consiste en un secado en el cual el agua se elimina por congelación 
del producto húmedo y sublimación del hielo en condiciones de vacío, evitando 
el paso por la fase líquida. Considerando que en el caso de la muestra HA/nAg_T, 
hay una etapa final de reducción en el horno a temperatura más alta (350 °C), el 
efecto  de  la  etapa  de  secado  sobre  el  tamaño  de  las  partículas  será menos 
importante, por  lo que se ha tomado una única muestra, secada a 60 °C, como 
referencia para llevar a cabo este tipo de caracterización. 
Posteriormente,  cada  una  de  las muestras  se  ha  observado mediante 
microscopía electrónica de  transmisión. Para  llevar a  cabo este análisis  se han 
adquirido al menos 25 imágenes representativas de la totalidad de cada muestra, 
y  sobre  ellas  se  ha medido  el  tamaño  de  las  nanopartículas  de  plata.  Con  los 
tamaños  obtenidos  para  más  de  150  partículas  se  ha  realizado  una 
representación  gráfica  que  permite  la  comparación  entre  las  diferentes 
muestras. La nomenclatura que se sigue viene dada por el nombre de la muestra 
seguido de un número correspondiente a  la temperatura de secado o  las  letras 
LF  en  el  caso  de  la muestra  liofilizada  (HA/nAg_Q_60, HA/nAg_Q_LF,…).  En  la 
Figura 6.10 se muestran las distribuciones de tamaños obtenidas. 
 
168                                                                                                                      Capítulo 6. Sistema HA‐nAg 
 
 
Figura 6.10. Distribución de tamaño de partículas de plata depositadas mediante el 
proceso de reducción química y distintas condiciones de secado. 
Tomando  como  referencia  el  valor medio  de  tamaño  con  la  desviación 
estándar y el D90 para cada muestra preparada, se puede observar como en el 
caso de  las muestras secadas en estufa, se consiguen distribuciones de tamaño 
más estrechas para la temperatura más alta. Teniendo en cuenta que la muestra 
se introduce en la estufa cuando en ésta ya ha sido alcanzada la temperatura de 
secado, una temperatura más alta implica una reducción en el tiempo de secado. 
Por lo tanto, se puede concluir que los factores cinéticos también influyen en el 
engrosamiento  de  las  nanopartículas,  ya  que  éste  no  solo  depende  de  la 
temperatura  final  sino  también  del  tiempo  de  secado.  En  cualquier  caso,  el 
menor  tamaño  medio  de  partícula  corresponde  a  la  muestra  liofilizada 
HA/nAg_Q_LF, que además presenta un D90 menor. Mediante esta vía se congela 
la muestra  húmeda  con  lo  que  se  evita  cualquier  fenómeno  de  difusión  que 
conduzca a la coalescencia de las partículas. En el caso de la muestra preparada 
mediante reducción térmica a 350°C,  los valores de D50 y D90 son 15.96 y 21.01 
nm,  es  decir,  superiores  a  los  obtenidos  para  las  muestras  reducidas 
químicamente  y  secadas  en  estufa.  Aunque  las  diferencias  no  son  demasiado 
significativas, se ha seleccionado  la  liofilización como método de secado para  la 
preparación de las muestras a ensayar frente a los distintos microorganismos. En 
la  figura  siguiente  se  muestra  el  aspecto  de  las  partículas  obtenidas  en  la 
muestra liofilizada. 
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Figura 6.11. Imágenes de MET de la muestra reducida químicamente y liofilizada 
(HA/nAg_Q). 
Se ha estudiado también la interfase que se forma entre la matriz de HA y 
las partículas de plata mediante microscopía electrónica de  transmisión de alta 
resolución. En  la Figura 6.12 se observan  los planos cristalográficos de HA y Ag. 
Aplicando  a  la  imagen  un  análisis  de  Fourier  se  han  buscado  los  planos 
cristalográficos de  la cerámica y el metal que se encuentran  involucrados en  la 
interfase. En función de la orientación se propone que hay un crecimiento entre 
las dos fases involucrando a los planos: (1 0 2)Ag y (2 0 2)HA. Se puede observar en 
la Figura 6.12 que las partículas de plata no están sólo depositadas sobre el HA, 
sino que se ha formado una unión entre ambas fases. 
 
Figura 6.12. Planos cristalinos de cada una de las fases en la zona de deposición de una 
de las nanopartículas de Ag. 
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6.6 ENSAYOS in vitro. 
Las muestras  de HA/nAg  preparadas  se  han  ensayado  in  vitro  frente  a 
distintos microorganismos  para  evaluar  el  efecto  antimicrobiano  que  pueden 
presentar.  Se  han  seleccionado  para  el  estudio  microbiológico  dos  tipos  de 
bacterias  distintas,  una  gram  positiva  (Escherichia  coli  JM  110)  y  otra  gram 
negativa  (Micrococcus  luteus)  y  una  levadura  (Issatchenkia  orientalis).  Todos 
ellos  se  pueden  ver  en  la  Figura  6.13.  De  este  modo  se  estudiará  tanto  la 
actividad bactericida como fungicida. 
 
Figura 6.13. Micrografías de los distintos microorganismos frente a los que se ha 
probado el material: Figura 6.13A E. coli [30], Figura 6.13B M. Luteous [30], Figura 6.13‐
3C. Orientalis [31]. 
6.6.1 PREPARACIÓN DE LOS MICROORGANISMOS 
El  primer  paso  es  la  preparación  de  los microorganismos  que  se  van  a 
utilizar.  Para  ello  se  toman  dos medios  de  cultivo  distintos:  Luria  Bertani  (LB) 
para  las bacterias y extracto de dextrosa (YEPD) para  la  levadura. Se  inoculan 5 
ml  del medio  correspondiente  con  colonias  aisladas  de  cada microorganismo. 
Este preparado se mantiene hasta el día siguiente a 37⁰C con agitación. Se toman 
10  μL  de  cada  una  de  estas  suspensiones  y  se  inoculan  sobre  otros  5 mL  del 
nutriente  correspondiente, para  luego mantenerlo de nuevo  a 37⁰C durante 6 
horas. La concentración de cada uno de los microorganismos en las suspensiones 
es de unas 1010 CFU/mL (Unidades Formadoras de Colonias por mL). 
A B C
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6.6.2 PREPARACIÓN DEL MATERIAL HA/nAg. 
De cada una de  las muestras HA/nAg_T y HA/nAg_Q se pesan 200 mg. y 
se suspenden en 1 mL de agua destilada. Estas suspensiones (20%p) se esterilizan 
en un autoclave a 120°C y una atmósfera de presión durante 30 minutos. 
6.6.3 EXPOSICIÓN DE LOS MICROORGANISMOS AL COMPOSITE HA/nAg. 
En 1 mL de cada uno de los correspondientes cultivos se añaden 10 µL de 
la  suspensión  con  microorganismos  y  150  µL  de  la  suspensión  con  las 
nanopartículas. Esto se lleva a cabo para HA/nAg_T y HA/nAg_Q con cada uno de 
los microorganismos.  Además,  se  hace  también  un  blanco  o  control,  el  cual 
consiste en añadir agua destilada en la misma cantidad que correspondería a las 
muestras. Todos los ensayos se hacen por duplicado. 
Estas preparaciones  se  incuban a 35°C durante 48 horas y  se  toma una 
muestra  cada  24  horas  para  hacer  el  seguimiento  de  la  evolución  de  la 
concentración de microorganismos. La nomenclatura que se sigue en función del 
microorganismo  y  la muestra  de  nanocomposite  o  blanco  que  se  adiciona  se 
recoge  en  la  Tabla  6.3.  Estos  nombres  se  terminarán  con  un  número 
correspondiente  a  las horas de  incubación  a  las que  se  tomó muestra para  el 
conteo de microorganismos. 
Tabla 6.3. Nomenclatura de muestras. 
  Control  HA/nAg_T HA/nAg_Q 
E. coli  COL0  COL_T  COL_Q 
M. luteous  LUT0  LUT_T  LUT_Q 
I. orientalis  ORIEN0  ORIEN_T  ORIEN_Q 
 
Para el conteo, que se realiza cada 24 horas, se toman muestras de 10 µL. 
Como  en  los  controles  la  concentración  de microorganismos  es muy  alta,  se 
hacen diluciones a un mililitro hasta un factor de dilución de 10‐9. Se siembra en 
placas petri y  se  incuba 24 horas en una estufa a 35°C para  luego proceder al 
conteo de las colonias que aparecen. Los resultados obtenidos se muestran en la 
Tabla 6.4. 
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Tabla 6.4. Concentración de microorganismos en CFU/mL de muestra al cabo de 24 y 48 
horas. 
 
CFU 
0 h  24 h  48 h 
COL0  3.60E+10  1.40E+11  3.00E+11 
COL_T  3.60E+10  1.00E‐04  1.00E‐04 
COL_Q  3.60E+10  1.00E‐04  1.00E‐04 
LUT0  3.00E+09  3.00E+09  1.00E+09 
LUT_T  3.00E+09  1.00E‐04  1.00E‐04 
LUT_Q  3.00E+09  1.00E‐04  1.00E‐04 
ORIEN0  2.20E+10  1.20E+11  4.80E+10 
ORIEN_T  2.20E+10  1.10E+08  1.50E+08 
ORIEN_Q  2.20E+10  1.00E+04  1.00E+05 
 
Un  parámetro  que  se  utiliza  para  caracterizar  la  eficacia  de  un  agente 
biocida es el logaritmo de la tasa de reducción (log η). Su valor se calcula usando 
el número de microorganismos  viable en el  control  y en el  sustrato  inoculado 
según la Ecuación 6.3. 
Log η = log A – log B  Ecuación 6.3 
donde A es el valor medio de la concentración de microorganismos en el 
control  y  B  es  el  valor medio  de  la  concentración  de microorganismos  en  las 
muestras  con  HA/nAg.  Los  valores  para  este  parámetro  se  representan  en  la 
Figura 6.14. 
Se puede observar que el efecto en el caso de  las bacterias es similar en 
ambas muestras,  teniendo  las muestras  un  efecto  biocida  total  al  cabo  de  48 
horas, mientras que frente a los hongos (I. orientalis) la muestra HA/nAg_Q tiene 
una mayor eficacia. Esta diferencia en  la actividad frente a  los hongos se puede 
relacionar con el mayor contenido en nanopartículas de pequeño tamaño en  la 
muestra  reducida  químicamente  como  ya  se  había  comprobado mediante  el 
estudio de la resonancia de plasmón superficial. En cualquier caso, es destacable 
la  gran  actividad  que  presentan  ambas  muestras  frente  a  los  dos  tipos  de 
bacterias. Se ha representado también en la Figura 6.14 el valor del logaritmo de 
reducción para un biocida comercial de amplio espectro [32]. Si se comparan los 
valores obtenidos del logaritmo de reducción de los materiales preparados con el 
producto comercial se puede ver que la eficacia del HA/nAg frente a bacterias es 
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mucho mayor para las dos muestras, mientras que en el caso de I. orientalis sólo 
HA/nAg_Q  supera  los  valores del producto  comercial. Esta mayor  actividad de 
HA/nAg_Q estaría relacionada con su menor tamaño de partícula. 
 
Figura 6.14. Logaritmo de la tasa de reducción para cada uno de los microorganismos 
probados frente a HA/nAg_T y HA/nAg_Q. 
6.6.4 ANÁLISIS  DE  PLATA  LIBERADA  DURANTE  LOS  ENSAYOS  CON 
MICROORGANISMOS. 
Durante las pruebas bactericidas parte de la plata superficial del material 
puede  ser  liberada  al medio progresivamente para entrar en  contacto  con  los 
microorganismos.  Con  el  objetivo  de  ver  la  cantidad  de  plata  que  se  libera 
durante estos ensayos se han realizado los siguientes análisis: 
? Análisis  del  contenido  en  plata  en  el  sobrenadante:  una  vez 
pasadas las 48 horas de incubación del material con los microorganismos 
se centrifuga la suspensión. En el residuo sólido se quedarán las partículas 
de HA con la plata que no se ha lixiviado al medio y en el sobrenadante la 
plata  liberada. El análisis de  la plata se realizó con un espectrómetro de 
emisión  atómica  con  plasma  acoplado  por  inducción  y  los  valores 
obtenidos se recogen en la Tabla 6.5. 
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Tabla 6.5. Concentraciones de Ag, Ca y P en el medio de cultivo después de la exposición 
de los microorganismos al composite.  
Muestra 
Concentración 
Ag (mg/L) 
Concentración 
Ca (mg/L) 
Concentración P 
(mg/L) 
pH 
COL_T  1.981  25.30  181.30  6.72 
COL_Q  1.184  5.53  166.03  6.57 
LUT_T  1.199  5.03  177.30  7.03 
LUT_Q  1.342  18.66  189.95  6.93 
ORIEN_T  0.008  15.97  135.50  6.73 
ORIEN_Q  1.614  40.25  124.40  6.64 
? Lavado  del  residuo  sólido:  puede  ocurrir  que  la  plata  liberada 
forme sales con los compuestos de los medios de cultivo y que durante la 
exposición a los microorganismos, la plata liberada precipite en forma de 
sales. La composición de los medios utilizados es: 
‐ Para bacterias: LB: NaCl, triptona, extracto de levadura, NaOH 
(para ajuste de pH a 7) 
‐ Para levaduras: YEPD: NaCl, KCl, CaCl2, Na2CO3 
Las  sales  que  es  posible  que  se  formen  junto  con  los  valores  de  sus 
productos de solubilidad (Kps) se describen en la Tabla 6.6: 
Tabla 6.6. Sales que pueden formarse en el medio de cultivo y los valores de sus 
productos de solubilidad. 
Compuesto  Kps 
AgCl  1.77x10‐10 
CaCl2  3.4x10
‐11 
Ag2CO3 (en el caso de I. orientalis)  8.46x10
‐12 
Ag3(PO4)  8.89x10
‐17 
Ca3(PO4)2  2.07x10
‐33 
En el caso de  la precipitación de sales habrá un equilibrio entre el sólido 
que precipita y  la concentración de  iones en  la disolución, y viene dado por el 
producto de solubilidad de cada sal: 
MaXb ↓precipita ↔aM
n++bXm‐ 
K୮ୱ ൌ ሾM୬ାሿୟሾM୫ାሿୠ 
Cuanto más bajo es Kps menos soluble sería  la sal que se  forma y antes 
precipitaría  el  compuesto.  En  el  caso  de  las  sales  que  se  pueden  formar  en 
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nuestro medio de  trabajo están ordenadas de más a menos  soluble en medio 
acuoso y condiciones estándar (25ºC, 1 atm). 
Excepto el Ca3(PO4)2, el resto de sales son solubles en una disolución de 
amoniaco. Como lo que se pretende analizar es la cantidad de plata liberada que 
ha  precipitado  en  forma  de  sales,  se  ha  preparado  una  disolución  a  partir  de 
NH4OH  concentrado  comercial,  para  disolver  las  sales  y  así  recuperar  la  plata 
liberada que no se encontrabaen el lixiviado inicial. Para preparar esta disolución 
se fija un pH en torno a 9, ya que es el punto de menor solubilidad del Ca2+ del 
HA (Figura 4.9). 
Para extraer la plata que pueda estar formado sales se añaden 10 ml de la 
disolución  de  hidróxido  amónico  a  pH=9  al  residuo  sólido  de  cada  una  de  las 
muestras y se agitan mecánicamente los tubos durante 30 minutos. Se centrifuga 
el material durante 10 minutos a 3500 rpm y se separa el sobrenadante que se 
seca en  la estufa para eliminar  los  restos de amoniaco quedando un pequeño 
residuo sólido que correspondería a las sales que disolvió el amoniaco. 
La preparación de  las muestras para el análisis de plata por  ICP requiere 
que se disuelvan en un medio ácido que no haga precipitar la plata, por lo que se 
utilizan para cada muestra 5 ml de una disolución de ácido nítrico 50%vol. 
Tabla 6.7. Concentraciones después del lavado del residuo sólido con NH4OH. 
Muestra 
Concentración Ag 
(mg/L) 
Concentración Ca 
(mg/L) 
Concentración P 
(mg/L) 
COL_Q  0.392  17.11  8.248 
LUT_Q  0.378  16.44  8.044 
ORIEN_Q  0.262  6.326  5.416 
La  concentración  de  plata  libre  que  se  encuentra  tanto  en  el  lixiviado 
inicial como en el residuo sólido es mucho menor que la cantidad de plata que se 
adicionó en  la superficie del HA. Estos resultados sugieren que no es necesario 
que  la plata  se  libere de  la  superficie de  los granos de HA para que  sea eficaz 
frente a  los microorganismos, ya que  la actividad del metal se conserva aunque 
esté soportada. 
La baja concentración de plata en el lixiviado y el lavado de la muestra en 
comparación  con  la  cantidad  que  se  había  añadido  en  el  composite  HA/nAg, 
indica que la mayor parte de la plata permanece unida al HA, siendo eficaz frente 
a  los microorganismos soportada en  la matriz. Si se tiene en cuenta  la cantidad 
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de plata medida en el análisis del lixiviado y la cantidad que se ha extraído en el 
lavado  del  precipitado,  el  total  para  cada  uno  de  los  microorganismos  es 
aproximadamente  un  1%  de  la  plata  total  adicionada  al medio  en  forma  del 
composite HA/nAg. Teniendo en cuenta el volumen del medio de cultivo  inicial, 
donde los microorganismos se exponían al composite, la concentración de plata 
liberada  es  inferior  a  3  ppm, mucho menor  que  el  considerado  como  límite 
tóxico para el organismo  (30 ppm). Este hecho presenta  la ventaja,  frente a  la 
plata  coloidal,  de  que  las  nanopartículas metálicas  no  se  acumularían  en  las 
células, al permanecer unidas a  las partículas más grandes de HA. En  la Figura 
6.15  se  propone  un mecanismo  de  actuación  de  los  polvos  nanocompuestos 
sobre los microorganismos. 
 
Figura 6.15. Actuación de las partículas de Ag soportadas sobre HA y en contacto con 
una bacteria 
Este proceso se ha estudiado más detalladamente mediante microscopía 
electrónica de transmisión. 
6.6.5 SECUENCIA DE INTERACCIÓN Y ELIMINACIÓN DE BACTERIAS. 
Se  ha  estudiado,  para  el  caso  concreto  de  E.  coli,  la  secuencia  de 
eliminación  del  microorganismo  al  interaccionar  con  el  nanocomposite 
preparado. Para ello, se ha preparado, en  las mismas condiciones que para  las 
medidas  de  bioactividad,  una  suspensión  en  la  que  se  ponen  en  contacto  los 
microorganismos con el material. Se han  tomado muestras a distintos  tiempos 
para seguir la evolución del proceso (0, 30, 60 y 120 minutos) y se han observado 
mediante MET. Las  imágenes de forma secuencial se recogen en  la Figura 6.16. 
Se puede observar como  las partículas comienzan adhiriéndose al exterior de  la 
membrana del microorganismo  (Figura 6.16A), con  lo que es posible confirmar 
que  la membrana  es  uno  de  los  principales  puntos  de  ataque  de  la  plata.  El 
siguiente paso es  la  rotura de  la membrana celular  (Figura 6.16B),  lo que hace 
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posible la penetración de las partículas en el interior de la bacteria y, finalmente 
se puede observar  la destrucción del microorganismo  (Figura 6.16C).  La Figura 
6.16D muestra  el  aspecto de una  E.  coli muerta  con  la membrana  totalmente 
destruida.  En  resumen,  al  entrar  en  contacto  las  nanopartículas  de  plata, 
soportadas sobre HA, con  la membrana celular,  la hacen permeable y provocan 
la destrucción progresiva de la célula hasta la muerte de la bacteria [33]. 
   
   
Figura 6.16A‐D. Imágenes de MET siguiendo el proceso de eliminación de E. coli al ser 
expuesta a HA/nAg. 
Con el fin de comprobar que el efecto biocida se debe a la presencia de la 
fase  metálica,  se  ha  puesto  en  contacto  el  microorganismo  con  polvo  de 
hidroxiapatito  puro,  en  las  condiciones  de  máximo  tiempo  de  exposición  y 
concentración  del  material.  En  la  Figura  6.17  se  puede  observar  como  las 
bacterias se adhieren a  las partículas pero en ningún momento hay daño de  la 
pared celular, de modo que no hay ningún ataque a los microorganismos. 
A B
C D
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Figura 6.17. Partículas de hidroxiapatito sin plata adheridas a una bacteria E. coli. 
 
6.7 CONCLUSIONES. 
? Se  han  estudiado  dos  vías  de  funcionalización  de  una  fase 
biocerámica  (HA)  por  deposición  de  una  fase metal  (Ag)  en  su 
superficie,  obteniéndose  una microestructura  final  del material 
nano‐nano.  
? Las  partículas  de  plata  depositadas  tienen  un  tamaño  medio 
nanométrico  que  no  excede  los  10  nm,  además  de  una  forma 
globular homogénea y una buena distribución a lo largo de toda la 
superficie  cerámica.  El  grado  de  aglomeración  de  las 
nanopartículas de plata es  inferior cuando  la etapa de  reducción 
se hace por un proceso químico. 
? La matriz  utilizada  de  HA  se mantiene  estable  durante  los  dos 
procesos  de  deposición  que  se  han  seguido,  no  experimenta 
ninguna reacción que le altere sus propiedades físico‐químicas, de 
este modo se mantienen  las propiedades bioactivas que  la hacen 
altamente interesante. 
? La  cantidad  de  calcio  que  se  disuelve  a  partir  del  HA  es  muy 
pequeña y no llegaría a debilitar los cuellos que unen las partículas 
de plata a la matriz, por lo que la plata actuaría en forma metálica 
y unida al HA. 
? Los estudios llevados a cabo sobre el mecanismo de actuación del 
material  de  HA‐nAg  sobre  las  bacterias,  demuestran  que  no  es 
500 nm
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necesaria su liberación al medio, por lo que este carácter catalítico 
permite  que  su  actividad  biocida  se  alcance  aún  con  bajos 
contenidos en plata y además, se elimina el riesgo de intoxicación. 
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Las conclusiones principales de este trabajo de Tesis son: 
 
? Se ha puesto a punto un método de síntesis de tipo sol‐gel para la obtención 
de  polvo  de  hidroxiapatito  puro,  nanométrico,  cristalino  y  con  una  gran 
estabilidad  en  su  composición,  incluso  tras  tratamientos  térmicos  a  alta 
temperatura (>1000°C). Se ha valorado la influencia de los precursores de Ca 
y P utilizados, así como de  las condiciones reacción o el método de secado, 
sobre el tamaño de grano del producto final, su morfología y composición de 
fases. Se ha aplicado con éxito  la metodología desarrollada para  la síntesis 
de fosfatos cálcicos con estequiometría diferente al hidroxiapatito como es 
el β‐fosfato tricálico (β‐TCP). 
? Mediante la sinterización por descarga de plasma (SPS) es posible densificar 
materiales compuestos basados en fosfatos cálcicos evitando la reacción de 
la  matriz  con  las  segundas  fases.  La  aplicación  de  presión  durante  la 
sinterización facilita  la densificación del material, mientras que  las elevadas 
velocidades de calentamiento  junto con  los cortos tiempos de estancia a  la 
máxima temperatura (características típicas de los ciclos de sinterización por 
SPS),  permiten  evitar  que  tengan  lugar,  desde  el  punto  de  vista  cinético, 
reacciones que están favorecidas termodinámicamente. 
? El  secado mediante  freeze  drying  o  liofilización  de  suspensiones  estables 
congeladas  mientras  se  mantiene  la  agitación,  permite  la  obtención  de 
mezclas  de  polvo  homogéneas  y  libres  de  aglomerados,  listas  para  ser 
conformadas y/o sinterizadas por métodos asistidos por presión. En el caso 
de la sinterización de mezclas de hidroxiapatito‐alúmina, se ha comprobado 
que existe una dependencia de  las  reacciones de  formación de aluminatos 
cálcicos  con  la  atmósfera  de  trabajo.  Se  ha  conseguido  mejorar  las 
prestaciones  mecánicas  de  los  materiales  de  hidroxiapatito  mediante  la 
incorporación de nanopartículas de alúmina como segunda fase. 
? El ajuste de las condiciones de dispersión de los fosfatos cálcicos junto con la 
utilización  de  la  proporción  adecuada  de  aditivos,  ha  permitido  la 
elaboración de pastas de  inyección que han  sido utilizadas con éxito en  la 
preparación  de  estructuras  tridimensionales  mediante  la  técnica  de 
“robocasting”. Mediante esta técnica se han obtenido componentes con una 
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macroporosidad controlada, característica a tener muy en cuenta de cara a 
la  interacción de un biomaterial con  las células del organismo receptor. Las 
propiedades  mecánicas  de  estas  estructuras  dependen  tanto  de  la 
composición del material como del diseño tridimensional del componente. 
? Se  ha  conseguido  nuclear  nanopartículas  de  plata  en  la  superficie  de  los 
nanopolvos  de  hidroxiapatito,  confiriéndoles  propiedades  bactericidas.  El 
tamaño  final  de  las  nanopartículas  de  plata  depende  del  método  de 
reducción  y  de  las  condiciones  de  secado  utilizadas.  Se  ha  evaluado  su 
actividad  biocida  in  vitro  frente  a  diferentes  microorganismos  y  se  ha 
propuesto un mecanismo de  acción  contra  las bacterias.  La  fijación de  las 
nanopartículas metálicas en un  soporte minimiza  la  liberación al medio de 
las mismas, evitando su acceso al torrente sanguíneo, sin que ello reduzca su 
actividad biocida. 
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8.1 TÉCNICAS DE CARACTERIZACIÓN. 
8.1.1 Análisis granulométrico. 
Se ha  realizado mediante un equipo Coulter®  LS 13320, que emplea  la 
radiación láser (λ = 750 nm) para la obtención de la distribución granulométrica. 
Cuando un haz de rayos láser incide sobre un conjunto de partículas de tamaños 
inferiores  a  las  2000  micras  (rango  inicial  de  medida  en  este  equipo),  se 
producen  varios  fenómenos:  difracción,  absorción,  reflexión  y  refracción.  Las 
interferencias obtenidas son evaluadas y transformadas en tamaños de partícula 
mediante un conjunto de lentes de Fourier y un grupo de detectores. El diagrama 
de  difracción  obtenido  en  los  detectores  se  asemeja  a  un  conjunto  de  anillos 
concéntricos  blancos  y  negros  cuyos  valores  de  intensidad,  por medio  de  la 
teoría  de  difracción  de  Fraunhofer,  se  convierten  en  una  distribución  de 
tamaños. 
8.1.2 Análisis térmico diferencial y termogravimétrico. 
El análisis térmico diferencial (ATD), es una técnica en la que se miden las 
variaciones de temperatura entre dos sustancias cuando se someten ambas a un 
calentamiento programado. Una es  la muestra problema  y  la otra un material 
inerte de referencia que suele ser de corindón calcinado (α‐Al2O3). En la muestra 
problema se producen reacciones endotérmicas o exotérmicas que se comparan 
con el material de referencia y se reflejan en la gráfica correspondiente. 
Las muestras,  tanto  del material  inerte  como  la muestra  a  ensayar,  se 
colocan  en  sus  respectivos portamuestras  (crisoles de  alúmina, de Pt/Rh  18%, 
etc.)  que  llevan  en  su  base  un  termopar  de  platino  tipo  S  que  convierte  esas 
variaciones de temperatura en señales eléctricas. Al principio del ensayo la señal 
que envían  ambos  termopares es  la misma pero  al elevarse  la  temperatura  la 
diferencia de señal entre el termopar del material inerte y el de la muestra será 
distinto. Así, si se producen reacciones exotérmicas la temperatura registrada en 
la muestra problema está por encima de la del material inerte y, por el contrario, 
si se producen reacciones endotérmicas está por debajo. 
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El  análisis  calorimétrico  diferencial  (DSC)  es  una  técnica  basada  en  la 
determinación  del  flujo  calorífico  diferencial  necesario  para  mantener  una 
muestra de un material y una referencia inerte a la misma temperatura, cuando 
en  la muestra  se produce un  cambio de estado  físico o una  reacción química, 
absorbiendo o  liberando calor en estos procesos. En  la curva DSC se representa 
el  calor  diferencial  aportado  a  una  muestra  (respecto  al  aportado  por  la 
referencia), expresado como flujo de calor (dQ/dt), en función generalmente de 
la temperatura.  
La termogravimetría (TG) es una técnica que determina las variaciones de 
masa  de  una muestra  en  función  del  tiempo o  de  la  temperatura  [1],  en  una 
atmósfera específica, a la vez que se programa la temperatura de dicha muestra. 
En  el  registro  de  una  curva  termogravimétrica  la  ordenada  representa  la 
variación de masa mientras que la abscisa refleja el incremento de temperatura 
o la variación del tiempo del ensayo. 
El análisis térmico diferencial y termogravimétrico se realizó en un equipo 
TG‐DSC,  INSTRUMENTS®  Modelo  SDT  2960,  que  analiza  ambos  fenómenos 
simultáneamente y  trabaja en atmósfera controlada y en aire hasta 1600°C. El 
software del equipo permite obtener la curva correspondiente al análisis DTA. 
8.1.3 Dilatometría. Estudio dinámico de la sinterización. 
La  dilatometría  es  un  método  de  análisis  térmico  donde  se  mide  el 
cambio  de  longitud  (ΔL)  de  una  probeta  de  longitud  inicial  Lo  con  respecto  al 
incremento  de  la  temperatura.  La  dilatación  se  suele  expresar  mediante  el 
coeficiente lineal de expansión térmica (α) que representa el cambio relativo en 
longitud  de  una  muestra  (ΔL/Lo)  dividido  entre  un  valor  de  temperatura 
determinado. Esta técnica da  información de cambios dimensionales sobre una 
amplia  región  de  temperaturas  (desde  T  ambiente  hasta  2000°C)  y  en  varios 
ambientes  como por ejemplo  atmósfera  inerte,  aire o  vacío. Así el  valor de α 
puede  ser  conocido  a  cualquier  temperatura.  La  expresión matemática  que  lo 
resume se expresa como sigue: 
T
L/L 0
Δ
Δ=α
 
Ecuación 8.1 
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La influencia en la dilatación que ejerce tanto el soporte como el palpador 
de  alúmina del equipo,  se  corrige efectuando una dilatometría, en  las mismas 
condiciones en  las que  se efectua el ensayo de  la muestra problema,  con una 
probeta de alúmina estándar.  
En este caso se empleó un dilatómetro Bahr Thermo Analyse DIL 802. 
8.1.4 Análisis por microscopía electrónica. 
8.1.4.1 Microscopía electrónica de barrido (MEB). 
La microscopía electrónica de barrido es una técnica de análisis de todo 
tipo de materiales, tanto orgánicos como inorgánicos que, mediante el recorrido 
a modo de barrido de un haz muy fino de electrones sobre una superficie de un 
material,  lo caracteriza morfológicamente, y mediante  los adecuados accesorios 
permite efectuar un microanálisis elemental [2]. Este microscopio consiste en un 
sistema que permite  crear  y desviar un haz de electrones,  así  como medir  las 
variaciones  del  parámetro  escogido,  denominado  coeficiente  de  emisión 
electrónica  secundaria.  También  consta  de  un  dispositivo  que  permite  la 
reconstrucción de  la  imagen del objeto y grabarla. La  fenomenología básica en 
que  se  fundamenta  esta  técnica  reside  en  que,  en  el  momento  en  que  los 
electrones,  dotados  de  una  energía  de  algunos  kilovoltios,  chocan  contra  una 
muestra sólida, se emiten electrones de energías diversas así como también una 
cierta  radiación.  En  el  proceso  de  observación  se  generan  una  variedad  de 
señales tales como: 
? Electrones  secundarios:  son  emitidos  por  el material  y  provienen  de 
capas  situadas  en  la  superficie  hasta  una  profundidad  que  no  excede 
algunos nanómetros y se utilizan preferentemente para  las observaciones 
morfológicas del mismo.  
? Electrones retrodispersados: son empleados para  la discriminación de 
fases existentes dentro del material observado, dado que su producción es 
proporcional y está íntimamente relacionada con el número atómico Z.  
? Electrones Auger: se producen cuando un electrón de una capa interna 
de un  átomo  es  expulsado por un  aporte  exterior de  energía,  como por 
ejemplo, por un electrón primario y, reemplazado por un electrón de una 
capa  más  externa.  La  energía  disponible  puede  disiparse  en  forma  de 
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radiación  o  cederse  a  otro  electrón  del  átomo.  Este  electrón  Auger  es 
emitido con una energía característica del material irradiado y el fenómeno 
puede servir al microanálisis de la muestra o para reconstruir las imágenes 
de repartición de los elementos químicos en los primeros nanómetros de la 
superficie (técnica de microanálisis de capas finas).  
? Rayos  X:  los  electrones  producidos  en  el  filamento  del microscopio 
electrónico se hacen  incidir sobre  la superficie de un material, se produce 
una excitación de éste y una emisión de radiación. Parte de esta radiación 
es de tipo rayos X, con una energía y longitud de onda propias del material, 
lo  que  nos  permite  deducir  y  cuantificar  los  elementos  químicos  que  lo 
componen, EDX.  
En la Figura 3.4, se expone un diagrama en donde se detallan las señales 
anteriormente mencionadas. 
Figura 8.1. Incidencia y efectos del haz de electrones sobre un material en microscopia 
electrónica de barrido. 
Mediante  la técnica de microscopía electrónica de barrido y microscopía 
electrónica de barrido de emisión de campo, se observó  la microestructura y  la 
superficie de  fractura de  los materiales  sinterizados así  como  la morfología de 
algunos polvos de partida. El microscopio electrónico de barrido empleado  fue 
un microscopio de la casa ZEISS®
 
modelo DSM 942 cuya fuente de electrones es 
generada  por  un  filamento  de wolframio  de  aproximadamente  120 micras  de 
diámetro,  excitado  por  una  corriente  continua  capaz  de  calentarlo  hasta  una 
temperatura próxima a los 2700°C. El equipo lleva también acoplada una unidad 
de microanálisis Oxford  Link, mediante  la  cual  se  captan  y  se  representan  los 
rayos X emitidos como un espectro EDX, que está conformado por picos que son 
característicos  de  cada  elemento  de  la  tabla  periódica  y  que  varían  de  altura 
acorde  a  las  diferentes  concentraciones.  Para muestras  aislantes  es  necesario 
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recubrirlas con una película de oro, mediante evaporación y deposición en vacío 
para hacer observaciones de este tipo. El microscopio electrónico de barrido de 
emisión de campo empleado fue un microscopio de la casa Carl Zeiss SMT, cuya 
fuente  de  electrones  es  generada por  un  filamento  Schottky,  la  intensidad  de 
corriente está en el rango de los 4 pA‐20 nA y el voltaje de aceleración al menos 
en  el  intervalo  0.02  V‐30  kV.  El  equipo  también  dispone  de  un  sistema  de 
microanálisis por energías dispersivas de rayos X.  
8.1.4.2 Microscopía electrónica de transmisión (TEM). 
El microscopio  electrónico  de  transmisión  es  uno  de  los  equipos más 
apropiados para llevar a cabo un buen estudio de la red cristalina y los defectos 
de  los materiales. Como  todos  los microscopios electrónicos, utiliza un haz de 
electrones que se caracteriza por tener una longitud de onda mucho menor que 
la  de  la  luz  y  con  ello  se  logra  aumentar  la  resolución,  logrando  aumentar  la 
imagen hasta un millón de veces. Además, tiene un poder de resolución de unas 
fracciones de nanómetros. Las partes principales de un microscopio electrónico 
son (ver Figura 8.2): 
? Cañón  de  electrones,  emite  los  electrones  que  chocan  contra  la 
muestra y crean una imagen aumentada.  
? Lentes magnéticas, para obtener campos que dirigen y enfocan el haz 
de electrones.  
? Sistema de vacío, en el interior del equipo para minimizar la dispersión 
de electrones por las moléculas del aire. 
? Sistema de registro mediante una CCD.  
En el proceso de adquisición de la imagen una parte de los electrones son 
dispersados, otros son absorbidos por el objeto y otros  lo atraviesan  formando 
una  imagen aumentada de  la muestra. Los electrones son acelerados al aplicar 
un  potencial  negativo  que  puede  estar  entre  100‐1000  kV  y  son  focalizados 
mediante dos  lentes condensadoras sobre una muestra delgada, transparente a 
los  electrones.  Los  electrones  que  atraviesan  la  muestra  son  recogidos  y 
focalizados por  la  lente objetivo dentro de una  imagen  intermedia ampliada. La 
imagen  es  ampliada  aún  más  con  las  lentes  proyectoras,  con  las  cuales  se 
controla el tamaño de la imagen en la pantalla fluorescente.  
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Figura 8.2. Esquema de un microscopio electrónico de transmisión. 
En un microscopio de transmisión se emplean dos métodos para obtener 
la  imagen,  el  de  campo  claro  y  el  de  campo  oscuro.  En  el  de  campo  claro,  la 
imagen se forma a partir del haz transmitido que no ha sufrido dispersión (Figura 
8.3). Como  resultado se obtiene una  imagen del objeto oscura sobre un  fondo 
brillante.  En  la  de  campo  oscuro,  se  utilizan  los  electrones  dispersados, 
obteniéndose una imagen brillante sobre un fondo oscuro.  
El microscopio  electrónico  de  transmisión  que  se  empleó  fue  un  JEOL 
2000 FX, de 200 kV de voltaje. Los trabajos realizados mediante esta técnica se 
centraron  en  el  estudio  de  la morfología,  el  tamaño  y  la  cristalinidad  de  las 
muestras en polvo. 
Figura 8.3. Formación de una imagen mediante microscopia electrónica de transmisión, 
de campo claro. 
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8.1.5 Fases mineralógicas. 
8.1.5.1 Análisis cualitativo: Difracción de rayos X (DRX). 
La difracción de rayos X es una técnica de caracterización estructural de 
alta precisión, versátil y no destructiva. Los rayos X son una forma de radiación 
electromagnética de elevada energía y pequeña  longitud de onda, del orden de 
los espacios interatómicos de los sólidos. Cuando un haz de rayos X incide en un 
material sólido, parte de este haz se dispersa en todas las direcciones a causa de 
los electrones asociados a los átomos o iones que encuentra en el trayecto, pero 
el resto del haz puede dar lugar al fenómeno de difracción de rayos X, que tiene 
lugar  si  existe  una  disposición  ordenada  de  átomos  (ver  Figura  8.4)  y  si  se 
cumplen las condiciones que vienen dadas por la relación de la longitud de onda 
de  los  rayos  X  y  la  distancia  interatómica  con  el  ángulo  de  incidencia  del  haz 
difractado. 
 
Figura 8.4. Interacción de los rayos X con los átomos. 
La geometría que se presenta en el proceso de difracción de  los rayos X 
cuando  se analizan  sustancias cristalinas es análogo al de  la  reflexión de  la  luz 
por  un  espejo  plano,  y  la  condición  para  que una  familia de  planos  paralelos, 
separados regularmente, difracte un haz  incidente de rayos X, se conoce como 
ley de Bragg y se expresa según la Ecuación 8.2. 
2dsenθ = nλ  Ecuación 8.2 
En el presente trabajo se ha utilizado un difractómetro de polvo, con una 
geometría  denominada  “Bragg‐Brentano”  [3]  (Figura  8.5),  donde  los  rayos  X 
filtrados divergen desde una línea origen (1) e inciden sobre la muestra en polvo 
(2). Los rayos difractados por los planos cristalinos son recogidos por un detector 
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(3) y los mismos son convertidos en unos impulsos eléctricos que se traducen en 
un gráfico característico.  
El equipo de análisis empleado en este estudio es un difractómetro de la 
casa SIEMENS®
 
modelo D 5000, empleando las siguientes condiciones de trabajo: 
anticátodo  de  cobre  refrigerado por  agua,  con una  intensidad de  30 mA  y un 
voltaje de 40 kV. El  tamaño de paso de  la medida  fue de 0.01° y el  tiempo de 
lectura de 0.3 segundos. El barrido angular  (2θ) se efectuó entre 15° y 65°. Las 
rendijas de apertura y de dispersión de 2 mm (equivalente a 1°), la apertura de la 
rendija del detector de 1 mm (equivalente a 0.18°). Se ha empleado la radiación 
Kα del cobre (λ = 1.5418 Å). 
 
Figura 8.5. Esquema de la geometría Bragg‐Brentano en un difractómetro de polvo. 
. 
8.1.5.2 Análisis cuantitativo: Análisis de Rietveld. 
El método de Rietveld [4] se concibió inicialmente como un sistema para 
ajustar estructures cristalinas a partir de los datos de polvo obtenidos mediante 
la  difracción  de  neutrones.  Posteriormente,  el método  se  ha modificado  para 
tratar  un  amplio  espectro  de  problemas  con  datos  de  difracción  de  RX 
experimentales.  Hoy  día  el  método  de  Rietveld  se  utiliza,  entre  otras,  para 
resolver los siguientes problemas:  
? Refinamiento de estructuras cristalinas. 
? Análisis  cuantitativo  de  fases  cristalinas  y  de  la  cuantidad  de  fase 
amorfa. 
? Resolución de estructuras cristalinas “ab initio”. 
? Estimación de la medida y la forma de micro partículas. 
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? Estudio de tensiones y estrés residual. 
El análisis de Rietveld permite avaluar la cuantidad relativa y absoluta de 
las  distintas  fases  cuando  la  muestra  es  una  mezcla  de  diferentes  fases 
cristalinas. El método se basa en ajustar el perfil observado a un perfil y  fondo 
calculado.  Se  obtiene  información  cuantitativa  de  cada  fase  a  la  muestra 
ajustando el  factor de escala de cada una. La  fracción en peso de cada  fase se 
obtiene de la relación siguiente ecuación: 
܅ܘ ൌ
܁ܘሺ܈ۻ܄ሻ
∑ ܁ܑሺ܈ۻ܄ሻܑܖܑୀ૚
  Ecuación 8.3
Donde Wp es la fracción relativa en peso de la fase p en un sistema de n 
fases, S, M, V, Z son el  factor de escala, peso molecular, volumen y número de 
fórmulas  de  cada  celda  para  cada  fase.  El  sumatorio  de  la  Ecuación  8.3 
representa  indirectamente el  área de  todo el  espectro medido,  y por  tanto  la 
suma de  las Wp de  les  fases consideradas en el ajuste ya de ser  la unidad. Esta 
restricción  limita  el  análisis  cuantitativo  a  las muestras  en  que  todas  las  fases 
presentes son cristalinas. 
8.1.5.2.1 Ventajas e inconvenientes del método. 
Las  ventajas más  importantes  del método  se  relacionan  con  el  ajuste 
global de perfil: 
? Se  usan  todas  las  reflexiones  del  rango  angular  disponible.  En  otros 
métodos  [5]  tan  solo  se  trabaja  con  unas  pocas  de  las  reflexiones 
observadas. 
? El solapamiento de picos no limita los cálculos. 
? Efectos  de  factores  experimentales  (por  ejemplo  la  orientación 
preferencial) se reducen. 
El análisis cuantitativo de las fases mediante el método Rietveld tiene las 
siguientes limitaciones: (1) nada más es pueden cuantificar fases de las cuales se 
dispone de  la estructura cristalina;  (2) el método es útil para sistemas sencillos 
de mezclas de fases, cuando el nombre de fases es muy elevado se vuelve muy 
complejo; (3) durante el afinamiento se han de incluir todas las fases presentes, 
ya que en el análisis cuantitativa  la suma es un valor constante (1 o 100); (4)  la 
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presencia de una parte no cristalina a  la muestra en cuantidades relativamente 
pequeñas se hace muy difícil la cuantitativa porqué el error que se produce en el 
cálculo puede ser del mismo orden de magnitud; (5) se han de tener en cuenta 
los diferentes coeficientes de absorción lineal de las fases respecto a la muestra 
cuando se avalúan los resultados. 
Para  realizar  los  análisis de Rietveld en este  trabajo  se ha empleado el 
programa Maud 2.0. A este programa es necesario suministrarle el difractograma 
de la muestra a analizar, los espectros de las fases que aparecen en la muestra y 
los parámetros del equipo con el que se realizó el análisis de rayos x. En la Figura 
8.6  se muestra  cómo el programa MAUD  ajusta  las  referencias  a  los picos del 
difractograma obtenido para la muestra. 
 
Figura 8.6. Imagen del ajuste que realiza el programa MAUD de los picos de difracción 
para realizar el análisis de Rietveld de las muestras. 
8.2 PROPIEDADES FÍSICAS. 
8.2.1 Medida de la densidad. 
La  densidad  de  un material  es  la masa  de  un  cuerpo  dividida  por  el 
volumen  que  ocupa  (g/cm3).  Existen  varios  métodos  para  determinarla 
dependiendo de la porosidad de las muestras. Así, podemos hablar de densidad 
teórica  o  verdadera  que  corresponde  a  la  del  material  sin  poros,  densidad 
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aparente que se basa en el principio de Arquímedes y densidad global o “bulk” 
empleada en materiales porosos.  
Los  poros  son  las  cavidades  o  canales  que  presenta  un material  y  se 
pueden encontrar de varios tipos, tal como indica en la Figura 8.7.  
a: Poros totalmente aislados ó cerrados.  
b,  c,  d,  e,  f:  Poros  comunicados  con  la  superficie  externa  del  sólido  ó 
abiertos. 
b, f: Abiertos sólo en un extremo. 
e: Poros abiertos en ambos extremos. 
g: Rugosidad, pero se entiende como porosidad cuando la profundidad de 
las irregularidades que la forman es mayor que el ancho.  
 
Figura 8.7. Tipos de poros en un material. 
8.2.1.1 Densidad real (picnometría de gas). 
En todo sólido, y sobre todo en muestras pulverulentas, es preciso tener 
en  cuenta  la  existencia  de  poros,  fisuras,  tipo  de  empaquetamiento,  etc.,  que 
variarán el volumen a medir, por lo que será necesario emplear líquidos o gases 
que sean capaces de penetrar en dichos poros o huecos (porosidad no cerrada) y 
así poder obtener el volumen más próximo a la realidad del material analizado.  
En este trabajo, los análisis se han efectuado en un picnómetro de la casa 
Micromeritics® modelo "Accupyc 1330" que emplea el gas helio en sus medidas, 
por ser un gas  inerte y de pequeño tamaño que es capaz de  introducirse en  los 
microporos  de  la  muestra  sin  ser  adsorbido  por  la  misma.  El  principio  de 
operación  del  equipo  se  basa  en  relacionar  tanto  los  volúmenes  como  las 
presiones de dos recintos complementarios entre sí. Uno de dichos recintos es el 
de la celda de medida, donde va alojada la muestra (Vcelda ) y otro es un volumen 
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conocido y calibrado de expansión (Vexp ), estando ambos recintos comunicados 
por una válvula. Mediante la ecuación de los gases perfectos se consigue calcular 
el volumen de la muestra y como conocemos su peso, se obtiene la densidad. La 
ecuación que resulta para el cálculo del volumen de la muestra (Vmuesra) es: 
1
PP
PP
V
VV
a2
a1
esp
celdamuestra
−−
−−=   Ecuación 8.4 
Donde: 
P1: Presión del gas dentro de la celda de medida. 
P2: Presión existente  cuando  se  comunican  los  recintos de medida y de 
expansión.  
Pa: Es la presión dentro del volumen de expansión. 
8.2.1.2 Densidad aparente (principio de Arquímedes). 
Este método  se  emplea  para  determinar  la  densidad  de  las muestras 
sinterizadas empleando  la norma ASTM C 373‐88.  La densidad aparente de un 
material sólido es el cociente de su masa seca dividida por el volumen aparente, 
que es la suma del volumen del sólido más el volumen de los poros cerrados. 
El procedimiento seguido ha sido el siguiente: La muestra se pone a hervir 
en agua destilada durante 5 horas, se deja reposar otras 24 horas más y luego se 
determina el peso  sumergido en una balanza  analítica  con una precisión de ± 
0,0001 g. Posteriormente, se seca al menos durante 5 horas a 120°C y se pesa, 
obteniendo  el  peso  seco.  La  densidad  aparente  se  calcula  con  la  siguiente 
fórmula: 
Daparente ൌ
M1
M1 െ M2
DL  Ecuación 8.5 
 
 
M1: peso seco. 
M2: peso sumergido. 
DL: Densidad del líquido de inmersión a la temperatura del ensayo. 
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8.2.1.3 Densidad global o “Bulk”.  
Se  emplea  esta  técnica  para  medir  la  densidad  de  envoltura  de  las 
muestras  sólidas  en  verde  (por  ejemplo  preparadas  por  CIP),  así  como  las 
muestras que  tienen porosidad abierta y no es posible determinar su densidad 
por el método de Arquímedes.  
Para  la  medida  de  la  densidad  se  usa  un  picnómetro  de  la  casa 
MICROMERITICS®, modelo “GeoPyc 1360”. La densidad se calcula a partir de  la 
masa  determinada  previamente  en  la  balanza  analítica  y  el  volumen  en  el 
picnómetro.  El  volumen  que  se mide  es  el  exterior  e  incluye  los  poros  y  las 
pequeñas cavidades de la muestra.  
El  equipo  consta  de  una  cámara  de  vidrio  que  se  llena  con  el  polvo 
estándar DryFlo® del que se sabe su compactación. Durante la prueba la cámara 
gira  y  periódicamente  el  polvo  es  sometido  a  compresión  y  descompresión, 
permitiendo encontrar el volumen inicial en el valor de la presión máxima. Luego 
se introduce la muestra dentro del polvo y se determina de la misma manera que 
el  volumen  inicial,  el  volumen  final.  La  diferencia  entre  estos  dos  volúmenes 
equivale al volumen del material sólido. Para cada muestra se realizan 20 ciclos 
que  proporcionan  20 medidas.  Los  datos  de  densidad  de  envoltura  se  suelen 
expresar como porcentaje de la densidad teórica. 
8.2.2 Resistencia a compresión. 
La medida de la resistencia a compresión de los materiales se ha llevado a 
cabo utilizando probetas con forma prismática. Después de mecanizarlas y antes 
de  determinar  su  resistencia  a  compresión  se  miden  sus  dimensiones  y  se 
comprueba que no presentan defectos estructurales  importantes.  Las medidas 
se  hacen  en  las  caras  de  apoyo  de  las  probetas  y  se  introducen  sus  valores 
medios.  Las  probetas  se  colocan  entre  dos  planchas  de  goma  para  evitar 
deslizamientos.  La  velocidad  empleada  en  el  ensayo  es  de  1  mm/min  y  se 
rompen  diez  probetas  para  cada  una  de  las  composiciones  y  temperaturas 
empleadas. Los valores de resistencia a compresión en MPa se obtienen a partir 
de la Ecuación 8.6. 
ߪ௖ ൌ
ܨ
ܽ ൈ ܾ
  Ecuación 8.6
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Donde, F es la carga aplicada (N) y a, b los valores medios de la base de la 
probeta (mm). 
Estos ensayos de compresión se realizaron a temperatura ambiente y  la 
máquina utilizada para ello fue una INSTRON modelo 8562. 
8.3 TÉCNICAS DE PROCESAMIENTO. 
8.3.1 Síntesis de materias primas. 
8.3.1.1 Método sol‐gel. 
El método  sol‐gel es una  técnica para elaborar materiales  con distintas 
formas  y  tamaños  usando  disoluciones  de  precursores  y  temperaturas 
moderadas, a través de la formación de una suspensión coloidal (sol), de tamaño 
de  partícula  de  1‐1000  nm  y  su  consiguiente  gelificación  para  formar una  red 
continua en una fase liquida (gel) [6]. 
Sus ventajas e inconvenientes se recogen en la Tabla 8.1. 
Tabla 8.1. Ventajas e inconvenientes de los procesos Sol‐Gel. 
Ventajas  Inconvenientes 
Homogeneidad a tamaño atómico 
Alta pureza 
Buen control de la estequiometría 
Tamaño de partícula nanométrico 
Residuos fácilmente eliminables 
Temperaturas de trabajo bajas 
Obtención de formas muy variadas 
Óxidos porosos 
Sustancias peligrosas a veces tóxicas 
Numerosos parámetros experimentales 
Como se comentaba, la ruta de síntesis por el método sol‐gel implica una 
transición desde un estado coloidal en suspensión (sol) a una red formada por un 
esqueleto  relleno por disolvente que una vez  seco da el material  sólido  (polvo 
seco)  [6].  Según  el  producto  final  deseado  (polvo,  recubrimientos,  estructuras 
porosas o densas) el proceso varia (Figura 8.8). 
Capítulo 8. Apéndice I                                                                                                                              205 
 
 
Figura 8.8. Etapas del proceso sol‐gel. 
Los materiales de partida  (precursores) para preparar el  sol pueden  ser 
sales  inorgánicas  o  compuestos  organometálicos  que  sufren  una  serie  de 
transformaciones a  lo  largo de  las etapas del proceso sol‐gel, como se muestra 
en la Figura 8.8 y se describen a continuación: 
? Formación  del  sol:  los  precursores  se  disuelven  (generalmente  en 
alcohol  o  agua)  e  hidrolizan.  En  condiciones  controladas  de  pH, 
temperatura  y  agitación  se mezclan  las disoluciones  con  los precursores, 
asegurándose  de  que  no  hay  heterogeneidades  químicas  que  se  puedan 
materializar  en  fases  indeseadas.  Se  forma  la  suspensión  coloidal  de 
partículas en el líquido, denominada sol. 
? Gelificación:  se  produce  una  condensación  o  polimerización  de  los 
precursores.  Las  partículas  en  suspensión  se  agregan  a  través  del  sol 
formando  una  red  que  da  lugar  al  gel  (Figura  8.9)  produciéndose  un 
aumento  de  la  viscosidad  de  la mezcla  y  la  apariencia  es  de  un  sólido 
elástico. Después del proceso de gelificación,  la muestra  consiste en una 
red tridimensional de partículas con poros rellenos de disolvente. 
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Figura 8.9: Gelificación de suspensión coloidal. 
? Envejecimiento:  la  muestra  se  deja  reposar  en  unas  determinadas 
condiciones de  temperatura  y humedad.  Los efectos de esta etapa en el 
proceso  sol‐gel  se  reflejan  en  la microestructura  y  fases  obtenidas  [7].  
Cuanto más baja  sea  la  reactividad entre  los precursores, más  larga  será 
esta etapa. 
8.3.2 Conformado. 
8.3.2.1 Prensado Isostático en frío (CIP). 
El prensado  isostático es un método de conformado mediante el que se 
obtienen  cuerpos  en  verde  con  una  densidad  del  orden  del  50‐60%  de  la 
densidad teórica. 
Se rellena con el polvo un molde elástico, típicamente de goma tipo látex 
o un elastómero con  la  forma deseada, se cierra herméticamente, se  introduce 
en  una  prensa  isostática  y  se  aplica  una  presión  hidráulica  de  hasta  200 MPa 
mediante el bombeo de un fluido que llena la cámara de la prensa. Se mantiene 
la presión durante unos 30 segundos y se procede a la descompresión lenta de la 
cámara. 
Se obtienen piezas en verde con propiedades uniformes e isótropas. Una 
de  las principales ventajas de este método de compactación es  la alta  relación 
longitud/diámetro  que  puede  obtenerse  en  las  piezas  con  respecto  a  la 
compactación  uniaxial.  Es  un método muy  utilizado  para  la  compactación  de 
piezas cerámicas. 
La prensa empleada es de  la casa ASTURSINTER. Las probetas obtenidas 
“en  verde”  tienen una  geometría  cilíndrica,  con diámetros de 5  ‐ 6 mm  y  son 
uniformemente densas 
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Figura 8.10. Descripción del proceso de prensado isostático en frío. 
8.3.3 Sinterización. 
La sinterización es la unión y densificación del material cuando se le aplica 
un  tratamiento  térmico a una  temperatura  inferior a  su punto de  fusión, pero 
capaz de  iniciar  los procesos de difusión en  las  fronteras de grano. Durante el 
proceso  de  sinterización  las  áreas  de  las  interfases  sólido‐vapor  empiezan  a 
decrecer  y  a  formarse  simultáneamente  interfases  sólido‐sólido.  La  fuerza 
conductora  básica  para  que  este  proceso  tenga  lugar  es  el  resultado  de  la 
reducción de  la energía  libre del sistema  [8].   La sinterización es un proceso de 
difusión, por  lo que hay que destacar dos factores que determinan  la velocidad 
de sinterización: la temperatura y el tamaño de partícula inicial.  
Durante  el proceso de  sinterización  se produce una  reducción del  área 
superficial de las partículas destacando dos procesos contrapuestos que pueden 
causar  esta  disminución  como  son  el  crecimiento  de  las  partículas  y  la 
densificación, como se muestra en la Figura 8.11.  
Es  importante conocer  la cinética del proceso para determinar cuál es el 
fenómeno  predominante  durante  la  sinterización.  Las  teorías  clásicas  de 
sinterización  manejan  cinco  mecanismos:  difusión  superficial,  evaporación‐
condensación, difusión por el límite de grano, difusión volumétrica y difusión por 
flujo.  La  difusión  superficial  y  la  evaporación‐condensación  dan  lugar  al 
crecimiento  de  cuellos  entre  las  partículas,  mientras  que  el  resto  de  los 
mecanismos genera una contracción del material y por lo tanto una densificación 
del mismo [9]. 
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Figura 8.11: Dos de los caminos posibles por los que un conjunto de partículas puede 
disminuir su energía: (a) Densificación seguido de crecimiento de grano. En este caso 
ocurre contracción. (b) Aumento del tamaño de grano, donde los granos crecen a 
expensas de los más pequeños. 
La sinterización consta de tres etapas [10]: 
? Inicial: En esta etapa  se emplea el modelo de  las dos esferas  (Figura 
8.12),  según  el  cual  la materia  se  transporta  desde  regiones  de  alto 
potencial  químico  a  regiones  de  bajo  potencial  químico  por  varios 
mecanismos  de  transporte,  algunos  de  ellos  contribuyendo  al 
crecimiento  de  grano  y  otros  favoreciendo  la  densificación  del 
material.  La  fuerza  conductora de  la  sinterización  es  el  gradiente de 
potencial  químico  que  existe  entre  la  superficie  de  la  partícula  y  la 
región del cuello [11]. 
? Intermedia: Los granos empiezan a crecer y  la porosidad se  reduce a 
canales.  En  esta  etapa  se  produce  la mayor  densificación  y  cambio 
microestructural, finaliza cuando empiezan la porosidad se minimiza y 
los límites o fronteras de grano forman una red continua.  
? Final: Los poros aislados pueden localizarse en los límites de grano, en 
la unión de  tres o cuatro granos o quedarse atrapados dentro de  los 
granos.  Es  la  etapa  más  importante  de  la  sinterización  ya  que 
determina las propiedades del material.  
Capítulo 8. Apéndice I                                                                                                                              209 
 
Figura 8.12: Modelo de dos esferas para la etapa inicial de la sinterización. 
8.3.3.1 Sinterización en horno. 
La sinterización en horno convencional o sinterización natural consiste en 
un tratamiento térmico en un horno, que puede ser con atmósfera controlada, 
sometiendo  la muestra a una  rampa de calentamiento controlada y  realizando 
una estancia a la temperatura que se quiere sinterizar el material. La duración de 
la estancia viene dada por el  tiempo que  tardan en ocurrir  las etapas descritas 
para la sinterización, y dependerá del material con que se trabaja. 
Los  pasos  que  se  siguen  para  realizar  la  sinterización  en  horno 
convencional son: 
? Estabilización de la temperatura a un valor bajo de partida. 
? Calentamiento  con  una  velocidad  controlada  hasta  la  temperatura 
seleccionada para la sinterización. 
? Estancia a la temperatura de sinterización dando tiempo a que ocurran 
las etapas descritas para el proceso de sinterizado. 
? Rampa de enfriamiento hasta la temperatura ambiente. 
La sinterización en horno convencional de los materiales de trabajo se ha 
llevado a cabo en un horno de la casa Agni que alcanza una temperatura máxima 
de 1700°C y que tiene un sistema de control Eurotherm. 
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8.3.3.2 Sinterización por descargas de plasma (SPS). 
La creciente necesidad de procesar y consolidar polvo nanoestructurado, 
reteniendo  la microestructura  inicial en el componente que se  fabrique, es aún 
un reto. A pesar de que la fabricación de nuevos materiales está limitada a escala 
de  laboratorio,  la  fuerte demanda de mercado de este  tipo de nanomateriales 
induce  al  desarrollo  de  nuevas  técnicas  de  consolidación  diferentes  de  las 
clásicas y con menos limitaciones, ya que con los largos tiempos de procesado y 
las altas temperaturas a las que hay que someter a los materiales, normalmente, 
se produce un crecimiento de grano exagerado. Por  tanto,  la nueva  técnica de 
procesado  de  polvo  nanoestructurado,  denominada  SPS,  ha  evolucionado  en 
esta  década,  superando  estos  obstáculos  mediante  el  empleo  de  elevadas 
velocidades  de  calentamiento  hasta  la  temperatura  de  sinterización,  lo  que 
conlleva  una  rápida  sinterización  de  los  nanomateriales  [12‐17].  Las  atractivas 
propiedades  de  los  polvos  nanoestructurados  de  partida  se  reflejan  en  los 
materiales densos fabricados mediante SPS [18‐25]. 
8.3.3.2.1 Fundamentos de la técnica. 
A la técnica SPS, se le conoce también como EFAS (“Electric Field Assisted 
Sintering” o  sinterización asistida mediante un campo eléctrico), PECS  (“Pulsed 
Electric  Current  Sintering”  o  sinterización  por  una  corriente  eléctrica  pulsada), 
FAST (“Field Assisted Sintering Technique” o técnica de sinterización asistida por 
campo), PAS (“Plasma Assisted Technique” o sinterización asistida por plasma) o 
PPC (“Plasma Pressure Consolidation” o consolidación por plasma y presión). Es 
una técnica de sinterización rápida asistida por presión que, momentáneamente, 
genera “plasmas” de elevada temperatura (“spark plasma”) entre los huecos del 
polvo, previamente compactado, por medio de una descarga eléctrica pulsada de 
corriente continua [20,23]. La generación de un “plasma” durante la sinterización 
es un  tema  aún  controvertido, no  resultando  esclarecida  todavía  su  presencia 
[26]. 
La  sinterización  se  puede  llevar  a  cabo  en  un  amplio  margen  de 
temperaturas y presiones, controlado por la corriente durante el proceso [27]. La 
técnica SPS ha evolucionado como un método de consolidación por sinterización 
para la fabricación de nuevos materiales, que son difíciles de fabricar por medio 
de  técnicas  convencionales.  Esta  sinterización  por  presión  asistida,  permite 
temperaturas  y  tiempos  de  sinterización más  bajos,  lo  que  hace  que  sea  una 
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técnica  efectiva  para  la  obtención  de  compuestos  nanocristalinos  totalmente 
densos.  
La descarga de pulsos de  corriente  continua, puede  generar  chispas de 
plasma, presión por impacto de las chispas, calentamiento por efecto Joule, y un 
efecto de difusión de campo eléctrico [23,24]. En este método, el pulso eléctrico 
aplicado  al  polvo  mientras  se  ejerce  presión  uniaxial  en  vacío,  produce  un 
aumento de la difusión superficial de los polvos y junto con la presión aplicada y 
el alto  ritmo de  calentamiento, posibilita  la  consolidación  rápida de  los polvos 
con una densidad muy próxima a la teórica y manteniendo un tamaño de grano 
similar al de los polvos nano/micrométricos de partida. 
8.3.3.2.2 Ventajas e inconvenientes de la técnica. 
Entre las ventajas de la técnica SPS [13] se puede destacar la preparación 
de materiales densos en cortos periodos de tiempo. La densificación rápida del 
polvo permite mantener sus propiedades y, por tanto, el alto valor añadido del 
mismo  como  sería  en  el  caso  de  utilizar  polvos  nanoestructurados, 
promoviéndose, de este modo, la fabricación de nanomateriales de una manera 
muy eficiente. 
Uno de  los  aspectos  importantes  a  tener  en  cuenta,  cuando  se  trabaja 
utilizando la técnica SPS, donde las altas temperaturas se alcanzan de una forma 
rápida, son los gradientes de temperatura. Para conseguir una homogeneidad en 
el  material  sinterizado  es  necesario  evitar  o  minimizar  esos  gradientes  de 
temperatura. Parámetros como el tamaño y la forma del molde y de los pistones 
empleados, su conductividad eléctrica y térmica, el espesor del mismo, la presión 
y velocidad de calentamiento empleadas, el contacto existente entre el molde y 
los pistones de grafito, las propiedades eléctricas y térmicas de la muestra que se 
quiere  sinterizar  así  como  la masa  de  la misma,  influyen  drásticamente  en  la 
distribución de temperaturas.  
8.3.3.2.3 Descripción y funcionamiento del equipo. 
En la Figura 8.13a, se muestra el esquema de un dispositivo típico de SPS, 
que consiste en un molde de grafito donde se carga el polvo y se calienta (Figura 
8.13)  por  el  paso  de  una  corriente  eléctrica.  El  tiempo  de mantenimiento,  la 
velocidad de  las rampas,  la duración de  los pulsos y su magnitud y el voltaje se 
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pueden modificar para controlar la temperatura durante el ciclo de sinterización. 
Los cambios en  la  temperatura,  la potencia del pulso  (voltaje y/o corriente), el 
desplazamiento  durante  la  sinterización  y  la  velocidad  de  sinterización  se 
monitorizan in situ durante el proceso. 
El  polvo  inicial  se  introduce  en  el  interior  de  un molde  de  grafito  y  se 
prensa uniaxialmente en frío a unos 10‐30 MPa, posteriormente se introduce en 
el  equipo  de  SPS  para  proceder  a  su  densificación  y  obtener  el  nanomaterial 
denso.  Los  parámetros  típicos  del  procesamiento mediante  SPS  incluyen:  (a) 
presiones  aplicadas  entre  50  y  100 MPa  (para  un molde  de  grafito,  ya  que  la 
presión aplicada va a depender del material del molde utilizado), (b) rampas de 
calentamiento  de  hasta  600°C/min,  (c)  duración  de  los  pulsos  de  ~10 ms  con 
ciclos de encendido y apagado de 2‐5 ms, y (d) parámetros máximos de pulso de 
10000 A y 10 V. 
Figura 8.13. a) Esquema del equipo de  SPS, b) Imagen de moldes del SPS durante la sinterización. 
Los  tratamientos de  los materiales en sps constan, principalmente, de 4 
etapas [27], como se muestra en la Figura 8.14. 
a) b)
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Figura 8.14. Etapas durante la sinterización mediante SPS. 
Durante  la primera etapa de  la  sinterización mediante  SPS  se  realiza el 
vacío para eliminar el aire presente y posteriormente introducir el gas adecuado, 
en  el  caso  de  que  la  sinterización  requiera  un  gas,  o  permanecer  en  vacío.  El 
comienzo de  la sinterización depende del tamaño  inicial de partícula, que  limita 
el  principio  de  la  contracción.  Normalmente,  es  difícil  determinar  cuándo  se 
completa el proceso de sinterización, sin embargo, el desplazamiento del pistón 
puede ayudar a deducir  la  finalización de  la sinterización mediante SPS. Para  la 
sinterización  óptima  de  un  material  nanoestructurado  hay  que  buscar  una 
“ventana cinética”, que se puede definir como un  intervalo de temperaturas en 
el  cual el proceso de densificación está  separado,  cinéticamente hablando, del 
proceso de crecimiento de grano, es decir, con dicha ventana se permite definir 
un  intervalo de  temperaturas dentro del  cual  se puedan  conseguir  compactos 
densos con  tamaños de grano muy similares a  los del polvo de partida  [28]. La 
característica  esencial  es  su  excelente  eficiencia  térmica,  que  produce  un 
calentamiento uniforme y velocidades de calentamiento muy elevadas, del orden 
de cientos de grados por minuto.  
Para  la realización de  la presente tesis, se ha empleado este método de 
sinterización, utilizando el equipo de SPS: FCT Systeme GMBH, modelo HPD 25. 
En la Tabla 8.2, se recogen los datos técnicos del equipo de SPS utilizado. 
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Tabla 8.2. Datos técnicos del equipo de SPS HPD 25. 
Fuerza  5 ‐ 250  kN 
Recorrido del pistón  0 ‐ 200  mm 
Velocidad del pistón  0 ‐ 4  mm/s 
Diámetro de los moldes de grafito Ø  20, 40, 80  mm 
Temperatura de trabajo  RT – 2.200  °C 
Velocidad de calentamiento  5 ‐ 600  °C/min 
Vacío final en el horno frío  5x10‐2  mbar 
Presión de trabajo nominal  0 ‐ 1.100  mbar 
Max. voltaje de salida  10  V 
Máxima corriente  10.000  A 
Duración del pulso  1 ‐ 1.000  ms 
Duración de pausas  0 ‐ 1.000  ms 
Número de pulsos  1 ‐ 1.000  ‐ 
Pausa extra  0 ‐ 1.000  ms 
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